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Introduction
Fig. .1 – Image d’une ﬁssure de fatigue ayant provoque´ la ruine d’une culasse en service.
Contexte industriel de l’e´tude
Les culasses des automobiles de tourisme sont fabrique´es en alliages d’aluminium, choisis
pour leur bonne conduction thermique (meilleure e´vacuation de la chaleur du moteur), leur
coulabilite´ (mise en œuvre de la pie`ce en fonderie), la facilite´ de leur usinage et par leur
faible masse volumique. Mais l’augmentation des performances des moteurs conduit a` des
tempe´ratures en service de plus en plus e´leve´es, en particulier pour les moteurs diesel (ﬁgure
.2), au niveau des pontets intersoupapes, zone la plus chaude de la culasse.
Les contraintes me´caniques proviennent du serrage de la culasse sur le cylindre (jusqu’a`
104N en traction sur chaque vis de serrage), des sie`ges de soupape en acier, frette´s dans la
chambre de combustion, et de la pression, due a` l’explosion du me´lange gazeux (environ 180
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bars). Les contraintes thermiques sont dues aux gaz d’e´chappement a` environ 1000◦C , qui
portent la tempe´rature du pontet intersoupape jusqu’a` 280◦Calors que le circuit de refroi-
dissement l’abaisse a` 100◦Csur quelques millime`tres. Le circuit de refroidissement est le seul
syste`me capable d’e´vacuer suﬃsamment de calories pour e´viter que la tablature de la culasse
ne monte plus en tempe´rature.
Les contraintes pre´ce´demment cite´es sont a` l’origine du phe´nome`ne de fatigue thermome´-
canique : la dilatation du pontet est en partie empeˆche´e par la zone plus froide qui l’entoure
et il apparaˆıt des de´formations plastiques de compression a` chaud. Lors du refroidissement,
ces zones passent en traction, pouvant provoquer des ﬁssures, voire la ruine du moteur (cf
ﬁgure .1). Les premiers calculs non-line´aires de culasses re´alise´s au Centre des Mate´riaux au
cours des pre´ce´dentes e´tudes, mettent tre`s bien en e´vidence ce phe´nome`ne, (Peruzzetto P.,
1986) et (Aazizou K., Cailletaud G., Diboine A., 1990).
Les constructeurs et leurs fournisseurs ont donc recours a` des essais sur banc-moteur pour
tester la ﬁabilite´ des pie`ces, mais, ceux-ci e´tant longs et one´reux, la part des simulations
nume´riques dans le processus de conception devient primordiale.
Position du proble`me
Cette e´tude, eﬀectue´e pour les socie´te´s Montupet et Renault, s’inscrit dans la poursuite
de la the`se d’Eric Nicouleau-Bourles (Nicouleau-Bourles E., 1999) sur l’AS7U3G et a
pour but de de´velopper l’approche phe´nome´nologique en la couplant a` une approche micro-
structurale aﬁn que le mode`le soit adaptable facilement a` d’autres nuances d’alliage.
On cherchera donc a` de´terminer l’inﬂuence de la composition chimique, des proce´de´s
industriels et du traitement thermique sur le comportement et la dure´e de vie en fatigue
d’alliages aluminium-silicium, avec l’objectif de fournir un mode`le uniﬁe´ pour la classe des
alliages d’aluminium de fonderie, a` application pour les culasses automobiles.
Des essais me´caniques et des observations microstructurales ont permis de de´ﬁnir les lois
de comportement et d’endommagement de quelques alliages repre´sentatifs des diﬀe´rentes fa-
milles d’alliages, typiquement avec divers pourcentages de Si, Cu, Mg et divers traitements
thermiques. Parmi les techniques mises en œuvre dans cette e´tude, on trouve de la microsco-
pie e´lectronique en transmission, en balayage, des essais de micro et macro-durete´, de fatigue
isotherme oligocyclique, de calorime´trie thermique diﬀe´rentielle (DSC)... Pour valider l’en-
semble de la de´marche, des essais de fatigue anisotherme ont e´te´ conduits sur un montage
original de type 3 barres ne ne´cessitant pas de machine hydraulique asservie, car le cycle
thermique induit le cycle me´canique. Les lois de comportement contrainte-de´formation sont
implante´es dans le code de calcul par e´le´ments ﬁnis Ze´BuLon et sa librairie mate´riau Zmat.
Le comportement de´pend de la nature et de la taille des pre´cipite´s durcissants que contient
la matrice. Une e´tude pousse´e au MET et une simulation sur le logiciel Thermo-calc nous ont
permis de de´terminer les domaines de stabilite´ des diverses phases durcissantes en fonction
de la composition et de la tempe´rature de revenu et/ou de service. La gamme de tempe´rature
e´tudie´e va de l’ambiante a` 300◦C . Les concentrations en e´le´ments d’alliage vont de 5 a` 10%
pour Si, de 0 a` 3% pour Cu et vaut 0.3% pour Mg. Le taux d’e´le´ments re´siduels (Fe, Mn,
Ti...) de´pend du grade de l’alliage. Les traitements thermiques sont T5, T6 et T7.
Le point ne´vralgique de cette e´tude est le caracte`re vieillissant de ces alliages, duˆ aux
phe´nome`nes de croissance/coalescence des pre´cipite´s durcissants qui provoquent un adou-
cissement rapide lors d’un maintien en tempe´rature. Celui-ci a pour eﬀet de faire chuter la
contrainte a` de´formation constante, ce qui provoque une diminution de l’endommagement (en
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fatigue isotherme) mais complique beaucoup les capacite´s de pre´vision de mode`les du type
Manson-Coﬃn ou Wo¨hler. Pour cette raison, on se rapportera a` des contraintes norme´es par
la contrainte ultime, qui sera une fonction du temps, de la tempe´rature et donc du vieillis-
sement. La dure´e de vie des pie`ces est calcule´e graˆce a` un post-traitement qui utilise les lois
d’amorc¸age en conditions stabilise´es et les donne´es expe´rimentales a` mi-dure´e de vie.
Le mode`le de comportement est e´lastoviscoplastique avec une variable interne de´crivant le
vieillissement, et celui d’endommagement introduit une interaction fatigue-ﬂuage non-line´aire.
On retrouve ainsi naturellement a` basse tempe´rature un mode de rupture domine´ par la
fatigue et a` haute tempe´rature un eﬀet pre´dominant du ﬂuage.
Pre´sentation de la de´marche
Nous avons commence´ classiquement par une e´tude bibliographique de l’e´tat de l’art
actuel de la me´tallurgie de l’aluminium. Nous nous sommes attache´s plus particulie`rement a`
de´crire l’e´volution des proprie´te´s des alliages de fonderie en fonction de la microstructure et
de la composition chimique ; nous conside`rons donc l’eﬀet des traitements thermiques, de la
porosite´, des phe´nome`nes de germination, croissance, coalescence ; puis l’inﬂuence des divers
syste`mes de pre´cipitation, des divers de´fauts et des impurete´s.
Parmi ces alliages, nous avons choisi quelques alliages couramment utilise´s pour les cu-
lasses automobiles et appartenant a` deux grandes familles d’alliages : ceux au cuivre et ceux
au magne´sium, sans cuivre. Nous avons alors re´alise´s des essais de durete´ apre`s temps de main-
tien en tempe´rature aﬁn de caracte´riser les diﬀe´rences d’e´volution du vieillissement selon la
composition chimique de l’alliage. Les moyens d’essais me´caniques ainsi que quelques re´sultats
pre´liminaires expose´s par la suite nous ont pousse´ a` re´aliser une e´tude de la microstructure,
conduite en grande partie a` l’UTC, et qui permet de relier l’e´volution du vieillissement observe´
a` l’e´chelle macroscopique a` des variations microstructurales.
Le comportement et l’amorc¸age en fatigue des divers alliages ont e´te´ caracte´rise´s par des
essais de fatigue isotherme et anisotherme, puis mode´lise´s et simule´s. Les re´sultats obtenus lors
de ces identiﬁcations permettent alors de re´aliser des calculs de structure par e´le´ments ﬁnis,
dont le but sera de de´terminer l’eﬀet de la composition chimique, des traitements thermiques
et, par conse´quent, du vieillissement sur la dure´e de vie en fatigue thermo-me´canique des
culasses diesel.
(a)
(b)
Fig. .2 – Moteur Renault 2.2L DCI (a) vue globale (b) e´corche´.
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Chapitre -I-
Etude bibliographique
L’e´tude bibliographique de ce chapitre va parfois au-dela` de notre domaine d’application,
l’ide´e e´tant de fournir au lecteur un aperc¸u global de l’e´tat actuel de la me´tallurgie de l’alumi-
nium, ainsi que des pistes pour approfondir d’e´ventuelles recherches comple´mentaires ou paral-
le`les. On s’inte´resse en particulier a` l’e´volution des proprie´te´s des alliages d’aluminium de fon-
derie en fonction de divers parame`tres microstructuraux comme la composition chimique, les
traitements thermiques, la porosite´, les me´canismes de germination/croissance/coalescence,
les diverses phases durcissantes connues.
I.1 Ge´ne´ralite´s
L’aluminium pur ne pre´sente que peu d’inte´reˆt, car ses proprie´te´s physico-chimiques sont
me´diocres. Ses alliages, eux, sont des mate´riaux de choix dans des secteurs comme l’ae´ronau-
tique et l’automobile.
I.1.1 Proprie´te´s de l’aluminium pur
L’aluminium pur posse`de une structure cristalline cubique a` face centre´e (CFC). Les
valeurs suivantes sont issues de (Barralis J., Maeder G., 1997) et (Mondolfo L.F.,
1976) .
– parame`tre de maille : 0.405 nm a` 298K.
– masse volumique a` 25◦C : 2698.7 kg/m3
– point de fusion : 660◦C .
– coeﬃcient de dilatation moyen entre 20 et 300◦C : 2.55.10−5/◦C
– retrait volumique : 5.6% en cours de solidiﬁcation
– capacite´ thermique massique a` 20 ◦C : c = 950 J.kg−1.K−1
– conductivite´ thermique a` 20 ◦C : λ = 217.6 W.m−1.K−1
– re´sistivite´ e´lectrique a` 20 ◦C : ρ = 2.63µΩ cm
Module d’e´lasticite´ Charge de rupture Limite d’e´lasticite´ AR (%)
(MPa) (MPa) 0,2% (MPa)
68 000 80 a` 100 30 a` 40 25 a` 30
Tab. I.1 – Proprie´te´s me´caniques de l’aluminium pur a` tempe´rature ambiante.
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I.1.2 Structure des alliages de fonderie
Cette structure comprend des solutions solides sous forme de dendrites (hypoeutectiques),
des eutectiques plus ou moins complexes (binaires, ternaires) et des constituants interme´tal-
liques. Nous y reviendrons par la suite.
Dans le syste`me Al-Si, les cristaux solides d’aluminium se forment sur les parois du moule
(plus froides que le cœur) et croissent vers l’inte´rieur. Leur composition en Si est infe´rieure a`
celle du liquide qui les entoure car la solubilite´ de Si dans Al de´croˆıt avec la tempe´rature. Donc,
le silicium est rejete´ a` la surface des cristaux en cours de croissance et abaisse la tempe´rature
de solidiﬁcation du liquide a` cet endroit par eﬀet cryoscopique (dit surfusion ). Ceci ralentit
la solidiﬁcation car plus de chaleur doit eˆtre e´vacue´e pour solidiﬁer le liquide de cette couche.
Mais si un germe du cristal en croissance parvient a` traverser cette couche de liquide en
surfusion, il se retrouve dans un milieu non enrichi en silicium et peut se solidiﬁer, ce qui
est thermodynamiquement favorable. Cette protube´rance est instable et croˆıt rapidement,
ce qui explique que les cristaux d’aluminium se de´veloppent non sous forme de sphe`res ou
d’aiguilles mais sous forme d’arborescences appele´es dendrites (cf ﬁgure III.4.5), dont les
bras secondaires sont espace´s de quelques dizaines de microme`tres, cette distance est appele´e
espacement des bras de dendrite. Nous utiliserons par la suite l’acronyme anglais classique,
DAS (Dendrite Arm Spacing), ou SDAS (Secondary Dendrite Arm Spacing).
Fig. I.1 – Sche´ma d’une dendrite, (Massinon D.,Constantin V., 2002).
Dans les culasses diesel, le SDAS varie classiquement de 20µm coˆte´ tablature a` environ
100µm coˆte´ froid. La taille de grain dans les alliages d’aluminium de fonderie est ge´ne´ralement
millime´trique et donc bien supe´rieure a` la taille d’une dendrite.
L’eutectique se solidiﬁe alors entre les bras de dendrite, dans une zone riche en silicium
rejete´ a` l’avant du front de solidiﬁcation (silicium en large exce`s dans cette zone). Ceci a
enrichi le me´tal liquide environnant en silicium, qui va pre´cipiter sous forme d’une plaquette,
ce qui draˆıne le silicium en solution a proximite´ et cre´e juste a` coˆte´ une zone d’aluminium
presque pur. On va donc former une lamelle d’aluminium. De proche en proche, on forme
donc un eutectique lamellaire par croissance compe´titive (cf ﬁgure I.2(a)).
Les proprie´te´s me´caniques de la famille des alliages d’aluminium de fonderie de´pendent
fortement des parame`tres microstructuraux. Il existe donc de nombreuses e´tudes traitant de
l’inﬂuence de ces parame`tres. Quelques e´tudes marquantes sont regoupe´es dans le tableau I.2.
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(a)
(b)
Fig. I.2 – (a) Principe de la croissance compe´titive, menant a` un eutectique lamellaire (b)
Sche´ma d’un eutectique lamellaire, (Barralis J., Maeder G., 1997).
parame`tre Etude
(Barry A., 1993)
pre´cipite´s (Caton M.J., Jones J.W., Boileau J.M., Allison J.E., 1999)
durcissants (Sehitoglu H., Qing X., Smith T., Maier H.J., Allison J.A., 2000)
(Stolarz J., Madelaine-Dupuich O., Magnin T., 2001)
(Ca´ceres C.H., Djurdjevic M.B., Stockwell T.J., Sokolowski J.H., 1999)
porosite´ (Roy N., Samuel A.M., Samuel F.H., 1996)
(Samuel A.M., Samuel F.H., 1995)
(Ca´ceres C.H., Davidson C.J., Griffiths J.R., Wang Q.G., 1999)
compose´s (Gustafsson G., Thorvaldsson T., Dunlop G.L., 1986)
interme´talliques (Hirosawa S., Sato T., Kamio A., Flower H.M., 2000)
(Samuel A.M., Gauthier J., Samuel F.H., 1996)
(Greer A.L., Bunn A.M., Tronche A., Evans P.V., Bristow D.J., 1999)
aﬃnage (Mohanty P.S., Gruszleski J.E., 1996)
(Wang J., He S., Sun B., Li K., SHU D., Zhou Y., 2002)
concentration (Plaza D., Asensio J., Pero-Sanz J.A., Verdeja J.I., 1998)
en silicium (Veldman N.L.M., Dahle A.K, St. John D.H., Arnberg L., 2001)
revenus, (Greer A.L., Bunn A.M., Tronche A., Evans P.V., Bristow D.J., 1999)
fonderie (Nastac L., 1999)
Tab. I.2 – Quelques e´tudes typiques concernant des parame`tres des alliages de fonderie.
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I.1.3 Les alliages d’aluminium de fonderie
Les alliages d’aluminium de fonderie constituent plusieurs familles de mate´riaux dont
la composition est un compromis entre les proprie´te´s de moulage (coulabilite´, usinabilite´,
absence de criquabilite´, retrait volumique) et les proprie´te´s d’usage de la pie`ce (proprie´te´s
me´caniques, aspect de surface, aptitude au polissage, re´sistance a` la corrosion ...).
L’obtention d’un type de proprie´te´ me´canique de´pend aussi du proce´de´ de moulage (sable,
coquille, cire perdue, coule´e sous pression ...). En eﬀet, la coule´e en coquille qui permet
des refroidissements rapides donne aux pie`ces une structure me´tallurgique plus ﬁne (faible
DAS) et ame´liore, par rapport au meˆme alliage coule´ en sable, les charges a` rupture et les
allongements. L’avantage des moules en sable, faciles a` mettre en œuvre, est de permettre la
re´alisation rapide (environ deux mois) de prototypes permettant au constructeur de valider la
ge´ome´trie, la puissance, le refroidissement de la culasse (mais pas la dure´e de vie). On notera
qu’un faible DAS ame´liore la dure´e de vie en fatigue. Le DAS est d’autant plus faible que le
temps de solidiﬁcation Ts est court (refroidissement rapide) selon la loi empirique : DAS(µ
m) = K.T 1/ns ou` K,n sont des constantes. Pour l’AS7G par exemple, on aura K = 10 et
n = 3.
La solidiﬁcation en moule se fait en premier lieu sur les parois puis a` cœur, ce qui induit
un gradient de microstructure (et donc de proprie´te´s) dans la pie`ce. C’est pour cette raison
que la tablature ( face feu ) de la culasse qui est la plus sollicite´e est en ge´ne´ral solidiﬁe´e
en premier. Certains auteurs, (Seniw M.E., Conley J.G., Fine M.E., 2000) rapportent
qu’il y a plus de pores et de phase eutectique a` cœur, dans les parties massiques d’une pie`ce,
ce qui signiﬁe que la dure´e de vie d’e´prouvettes tire´es du cœur sera infe´rieure (a` tempe´rature
e´quivalente).
L’inﬂuence de la vitesse de solidiﬁcation (Vs = dT/dt) sur le DAS d’un AS7G (A356) est
expose´e dans (Ni H., Sun B., Jiang H., Shu D., Lin W., Ding W., 2003). Cette meˆme
inﬂuence sur la durete´ d’un alliage 6063 lors de divers revenus (cf paragraphe I.2) a e´te´ e´tudie´e
par (Cavazos J.L., Cola´s R., 2001). En dessous de 10◦C/s et pour une tempe´rature donne´e
de revenu, le pic de durete´ n’atteint jamais le maximum envisageable pour d’autres vitesses
(quel que soit le temps de revenu). Au dela de 10◦C/s, l’inﬂuence devient moindre. D’autre
part, a` environ 60◦C/s, il n’y a pas trace de pre´cipitation (cf paragraphe I.4) dans l’alliage
avant revenu, ce qui permet de choisir le traitement ade´quat pour l’obtention des proprie´te´s
voulues. Pour ce meˆme alliage en cours de revenu, l’augmentation de durete´ a e´te´ corre´le´e
a` l’augmentation de la cohe´rence des pre´cipite´s avec la matrice par diﬀraction des RX. Les
pre´cipite´s donnant le maximum de durete´ ont e´te´ identiﬁe´s par observation au MET, ce sont
des β′ de structure hexagonale.
Dans (Charrier J., Salmi M., De Fouquet J., 1992), les auteurs ont teste´ l’inﬂuence
de la solidiﬁcation et d’un cyclage thermique sur les proprie´te´s me´caniques d’un AS5U3 brut
de fonderie. Une simulation de solidiﬁcation d’un 5083 sur le code commercial ABAQUS est
disponible dans (Lee J.H., Kim H.S., Won C.W., Cantor B., 2002).
Un mode`le thermome´canique microstructural de solidiﬁcation d’alliages de fonderie est
expose´ dans (Celentano D.J., 2002). Cette e´tude passe en revue de nombreux travaux issus
de la litte´rature et se veut assez exhaustive sur le sujet.
Les proprie´te´s d’autres me´thodes de moulage sont expose´es dans (Brabazon D.,
Browne D.J., Carr A.J., 2002), alternatives au moulage par gravite´ et donnant des
alliages de tre`s haute qualite´, ayant peu de de´fauts de fonderie, comme : electromagnetic
stirring (EMS), new rheocasting process (NRC, alliage obtenu sans dendrites), thixocasting
(voir aussi (Cerri E., Evangelista E., Spigarelli S., Cavaliere P., DeRiccardis
F., 2000)), stir casting... Ces me´thodes sont base´es sur l’injection du me´tal a` l’e´tat paˆteux
(semi-solide) de´gaze´. La forme plus globulaire des particules obtenues dans la structure solide
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primaire favorise l’alimentation du moule en comparaison avec le chemin plus tortueux entre
les dendrites solides pour les proce´de´s conventionnels, exception faite du squeeze casting,
(Caton M.J., Jones J.W., Boileau J.M., Allison J.E., 1999), moulage sous pression
(50 a` 140 MPa) qui donne un alliage exempt de pores. On trouvera dans (Bardi F., Cabibbo
M., Evangelista E., Spigarelli S., Vukcevic M., 2003) les caracte´ristiques d’un 2014
e´labore´ par me´tallurgie des poudres.
Le couˆt de ces moulages restant e´leve´, leur utilisation reste marginale car hormis les pro-
prie´te´s me´caniques, le choix de la me´thode de fonderie de´pend souvent de conside´rations
e´conomiques lie´es a` la taille des pie`ces ainsi qu’a` l’importance des se´ries.
Les alliages de fonderie sont obtenus de deux fac¸ons :
– soit a` partir d’aluminium provenant directement des cuves d’e´lectrolyse auquel on ajoute
les e´le´ments d’addition de l’alliage (alliages dits de premie`re fusion) ;
– soit a` partir de rebuts re´cupe´re´s, assortis et puriﬁe´s. Ils sont dits de deuxie`me fusion et
assurent pratiquement 50% de la production totale des pie`ces de fonderie.
Il existe, en plus de l’aluminium non allie´, quatre grandes familles d’alliages d’aluminium
de fonderie, qui sont fonction des e´le´ments d’alliages ajoute´s. Ceux-ci se retrouvent soit en
solution solide soit sous forme de pre´cipite´s. Ces familles sont les alliages au silicium, au
cuivre, au magne´sium et au zinc. On distinguera les additions principales de´terminantes pour
les proprie´te´s du mate´riau et les additions secondaires, en plus faible quantite´, qui ont une
action spe´ciﬁque, (Massinon D.,Constantin V., 2002) :
le silicium (ﬁgure I.3(a)) confe`re a` l’alliage d’excellentes proprie´te´s de fonderie, telles
qu’une augmentation de la coulabilite´, une diminution de la criquabilite´ et de l’aptitude a`
la retassure (il se dilate a` la solidiﬁcation). On note aussi une augmentation de la re´sis-
tance a` l’usure (le silicium est tre`s dur), de l’e´tanche´ite´ des pie`ces, mais une diminution de
l’allongement a` rupture ;
le cuivre (ﬁgure I.3(b)) augmente les proprie´te´s me´caniques par durcissement structural,
principalement la durete´ (donc l’usinabilite´) et la tenue a` chaud sans perte au niveau de la
coulabilite´ mais diminue la re´sistance a` la corrosion et augmente l’aptitude a` la crique ;
le magne´sium (ﬁgure I.4(a)) augmente la re´sistance a` la corrosion, aux dommages, l’al-
longement a` rupture et engendre un nouveau syste`me durcissant apre`s traitement thermique
(Mg2Si) mais diminue les proprie´te´s de fonderie et d’usinabilite´ (les copeaux ont tendance a`
coller aux outils, ce qui augmente leur usure).
le zinc (ﬁgure I.4(b)) tre`s peu utilise´ a` cause de ses me´diocres capacite´s en fonderie et ses
faibles proprie´te´s me´caniques, il se trouve sous forme de ternaire Al-Zn-Mg , ce qui donne un
alliage a` durcissement structural avec des pre´cipite´s MgZn2, atte´nue le gazage de l’alliage,
ame´liore la coulabilite´ (faiblement), diminue l’allongement, augmente la tendance a` la micro-
retassure et l’agressivite´ chimique de l’alliage fondu. L’inﬂuence du Zn sur les proprie´te´s de
fatigue est raporte´e dans (Shih T.-S., Chung Q.-Y., 2003).
I.1.4 Inﬂuence des impurete´s
Les impurete´s contenues dans ces alliages sont importantes car elles modiﬁent, volon-
tairement ou non, les diverses proprie´te´s du mate´riau. On trouve principalement comme
impurete´s :
le fer : c’est une impurete´ naturelle du silicium et de l’aluminium. Il fragilise la pie`ce
produite par formation de compose´s interme´talliques durs et fragiles qui peuvent faciliter
l’amorc¸age d’une ﬁssure par de´cohe´sion lors d’une sollicitation me´canique. De plus, il geˆne
l’alimentation en me´tal liquide des pie`ces dans le moule par formation de plaquettes d’e´le´-
6 BIBLIOGRAPHIE
(a)
(b)
Fig. I.3 – Diagramme de phase des binaires (a) Al-Si (% en poids de Si), (b) Al-Cu (% en
poids de Cu), (American Society for Metals, 1979).
(a) (b)
Fig. I.4 – Diagramme de phase des binaires (a) Al-Mg (% en poids de Mg), (b) Al-Zn (%
en poids de Zn), (American Society for Metals, 1979).
ments interme´talliques et diminue l’e´tanche´ite´ de la culasse. Pour avoir de bonnes proprie´te´s
me´caniques, sa teneur est limite´e a` moins de 0.14% dans les alliages de premie`re fusion dits
a` haute purete´ ; le chrome et le mangane`se ont sensiblement les meˆmes eﬀets ;
le nickel : ame´liore le´ge`rement les proprie´te´s a` chaud mais couˆte cher ;
le plomb : au dela` de 0.05% il neutralise la modiﬁcation au strontium et diminue les
proprie´te´s me´caniques de l’alliage (voir par exemple (Desaki T., Kamiya S., 2000) sur un
Al-Sn-Si-Cu pour palliers de bielle de moteur diesel) ;
l’etain : abaisse les caracte´ristiques me´caniques, augmente la porosite´, ame´liore tre`s peu
la coulabilite´ ;
le phosphore : est un poison pour les alliages hypo-eutectiques car il constitue un site
de germination du silicium, par contre, ce sera un e´le´ment aﬃnant pour les alliages hyper-
eutectiques (hyper-silice´s, ﬁgure I.5(b)). En eﬀet dans ces alliages, ce sont les plaquettes de
Si qui germent en premier et il n’y a donc pas de dendrites d’aluminium ;
l’antimoine : permet de pie`ger le phosphore mais n’est pas compatible avec le Strontium ;
le lithium : tre`s oxydable, regaze instantane´ment et conside´rablement l’alliage.
Les e´le´ments que l’on ajoute volontairement pour leurs proprie´te´s be´ne´ﬁques sont indique´s
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ci-dessous.
le titane : c’est une impurete´ de l’aluminium, mais il permet d’aﬃner la dendrite de so-
lution solide riche en aluminium : c’est un aﬃnant. L’ope´ration d’aﬃnage consiste a` ajouter
dans l’alliage liquide des germes de cristallisation comme TiB2 en grand nombre aﬁn d’aug-
menter le nombre de grains de l’alliage pour diminuer la taille de dendrite et augmenter les
caracte´ristiques me´caniques ainsi que la dure´e de vie en fatigue. Au dela` de 0.4% il se forme
TiAl3 qui diminue l’usinabilite´ mais ame´liore encore l’aﬃnage. Ainsi, dans (Venkateswarlu
K., Das S.K., Chakraborty M., Murty B.S., 2003), les auteurs rapportent que l’alliage
Al-Ti (le titane e´tant souvent titre´ a` 5%) gagne en eﬃcacite´ d’aﬃnage si il est lamine´ et/ou
traite´ thermiquement car le nombre de particules servant de site de germination se trouve
de´cuple´.
le sodium ou le strontium : modiﬁent la structure de l’eutectique naturellement lamellaire
(ﬁgure I.2(b)) en eutectique globulaire, ce qui permet de diminuer le risque de retassures, de
faciliter l’usinage et d’augmenter les caracte´ristiques me´caniques, (Liao H., Sun Y., Sun
G., 2002). Cet eﬀet est annule´ par le Bore, (Liao H., Sun G., 2003), (Nogita K. Dahle
A.K., 2003) ;
le calcium : prolonge le temps de modiﬁcation par le sodium ;
le scandium : (Fuller C.B., Krause A.R., Dunand D.C., Seidman D.N., 2002),
(Lathabai S., Lloyd P.G., 2002) et (Norman A.F., Hyde K., Costello F., Thompson
S., Birley S., Prangnell P.B., 2003) de´crivent l’eﬀet de l’addition de scandium (et de
zirconium) dans le cas d’alliages Al-Mg, il ame´liore les proprie´te´s me´caniques et les aptitudes
au soudage.
Industriellement, les alliages Al-Si sont les plus utilise´s pour leurs proprie´te´s de fonderie,
leur aptitude au soudage, leur bonne stabilite´ dimensionnelle et leur faible tempe´rature de
fusion. Ils ont de plus une bonne re´sistance aux e´raﬂures lors des pe´riodes de faible lubriﬁcation
du moteur (de´marrage a` froid par exemple), (Riahi A.R., Perry T., Alpas A.T., 2003).
I.1.5 Applications des alliages de fonderie
Dans la cate´gorie des alliages au silicium, selon la norme AFNOR NF A 02-004 (la lettre
du me´tal de base et les lettres correspondants aux e´le´ments d’addition sont range´es par ordre
de teneur de´croissante en %), nous pouvons citer :
- les AS9U3G ou AS7U3G, destine´s a` une utilisation ge´ne´rale, traitables thermiquement et
faciles a` couler (culasses, blocs moteur, carters...) ; l’alliage e´tudie´ par (Nicouleau-Bourles
E., 1999) e´tait un alliage de deuxie`me fusion appele´ 319 (AS7U3G T5) ;
- les AS5U3, semblables aux alliages pre´ce´dents mais plus facile a` obtenir en premie`re
fusion (culasses, maˆıtres cylindres de frein) ;
- les AS7G (aussi appele´s A356) qui s’usinent moins aise´ment que les pre´ce´dents mais
pre´sentent une excellente re´sistance a` la corrosion, une grande tole´rance au dommage et sont
les plus utilise´s (culasses, jantes) ;
- les AS10G, qui ont des proprie´te´s interme´diaires entre AS7G et AS13 (culasses, col-
lecteurs, cache culbuterie, tube de pont, carters, anneaux de synchronisation de boˆıte de
vitesse...) ;
- les AS10GU qui peuvent pre´senter un syste`me durcissant secondaire Q1 plus complexe
(culasse) ;
- les AS13 et AS12UNG dans lesquels la forte teneur en silicium conduit a` une excellente
coulabilite´, une faible dilatation thermique et une bonne re´sistance a` l’usure (pistons).
1Voire les chapitres suivants
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- les AU8S qui pre´sentent une excellente usinabilite´ et une bonne durete´ a` chaud sans
traitement thermique avec cependant une re´sistance a` la corrosion me´diocre.
Les ﬁgures I.5 (a) et (b) donnent un aperc¸u des microstructures en fonction de diverses
compositions chimiques. Les traitements thermiques et les e´chelles ne sont pas connus. Le but
est simplement de montrer l’eﬀet de l’augmentation du pourcentage de silicium : la proportion
d’eutectique augmente logiquement ; au-dela` de 12.2w% le syste`me change radicalement de
morphologie en favorisant la formation de la phase silice´e. L’eﬀet de la modiﬁcation est
e´galement observe´, elle transforme l’eutectique lamellaire en eutectique globulaire.
(a) (b)
Fig. I.5 – Microstructures : (a) AS2GT et AS7G modiﬁe´, (b) AS11 modiﬁe´ et AS18 (alliages
a` piston), (Massinon D.,Constantin V., 2002).
I.2 Les traitements thermiques
La composition de l’alliage seule n’est pas suﬃsante pour confe´rer au mate´riau les pro-
prie´te´s me´caniques requises pour les applications industrielles, c’est pourquoi on a recours a`
des traitements thermiques, qui, selon les cas, produisent un adoucissement ou un durcisse-
ment, ainsi que des changements de comportement vis-a`-vis de la re´sistance a` la corrosion,
de la fatigue, du ﬂuage, de l’allongement...(Inoue K., Yosimura T., Fuji A., Noguchi
H., 2002).
I.2.1 Ge´ne´ralite´s
Trois types de traitements thermiques sont ge´ne´ralement pratique´s :
– l’homoge´ne´isation ou mise en solution permettant de mettre en solution solide certains
e´le´ments d’alliage et d’obtenir une composition chimique uniforme, ceci a` une tempe´ra-
ture juste infe´rieure a` celle de fusion de l’eutectique (sinon on cre´e des de´fauts appele´s
bruˆlures) ;
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Fig. I.6 – Micrographie MEB d’un cristal de silicium octae´drique dans un alliage hyper-
eutectique, traces de croissance concentrique, selon (Wang R.Y., Lu W.H., Hogan L.M.,
1999).
– la trempe structurale (ou par pre´cipitation) qui consiste a` prendre un alliage en e´quilibre
a` une tempe´rature donne´e et a` le refroidir le plus rapidement possible en e´vitant tout
changement de phase. Un traitement de revenu suit ge´ne´ralement la trempe ;
– le de´tentionnement par revenu (ou stabilisation), ou` l’on porte le me´tal a` une tempe´-
rature approprie´e pendant un temps suﬃsant pour qu’un e´tat d’e´quilibre puisse eˆtre
atteint. En pratique, on laisse la culasse quelques heures entre 200 et 300◦C . Le but est
de produire une relaxation des contraintes internes re´siduelles dues au choc thermique
de la trempe et de permettre la formation de phases durcissantes par pre´cipitation.
L’e´volution de microstructure au regard de chaque partie du traitement thermique est
reporte´e sur la ﬁgure I.7. La ﬁgure I.8 montre l’e´volution de la durete´ en fonction de quelques
traitements thermiques.
I.2.2 Nomenclature
On distingue les diﬀe´rents traitements thermiques par les notations : T1, T2...T10. Les
plus utilise´s pour les pie`ces de fonderie sont :
– F : e´tat brut de fonderie sans traitement thermique ;
– T1 : mise en solution, refroidissement controˆle´ apre`s solidiﬁcation et maturation (vieillis-
sement naturel a` 20◦C) ;
– T4 : mise en solution, trempe et maturation ;
– T5 (pour les alliages au Cu) : mise en solution a` 495 ◦C (et non 540◦Ccar la tempe´rature
de l’eutectique est abaisse´e par la pre´sence du Cu), puis refroidissement controˆle´ apre`s
solidiﬁcation de 450◦C a` 220◦Cpar tunnel a` air force´. Avantage de la me´thode : pas de
trempe donc peu de contraintes re´siduelles et pas de revenu donc couˆt moindre ;
– T6 : mise en solution a` 540◦C , trempe et revenu au pic de durete´. Une trempe a` l’eau
chaude (90◦C ) permet de limiter les chocs thermiques et donc les tapures de trempe ;
– T64 : mise en solution a` 540◦C , trempe et revenu le´ge`rement avant le pic de durete´
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Fig. I.7 – Sche´ma d’un traitement de mise en solution, trempe et revenu, (Shackelford
J.F., 1992).
(sous-vieillissement) ;
– T7 : mise en solution a` 540◦C , trempe et revenu le´ge`rement apre`s le pic de durete´
(sur-vieillissement).
Dans le cas de l’AS7G T7, le mate´riau a subi une trempe structurale, le syste`me durcissant
est Mg2Si (ﬁgure I.9) connu sous le nom de phase β.
Pour l’AS7U3G T5, le mate´riau a subi un refroidissement controˆle´, le syste`me durcissant
est Al2Cu (ﬁgure I.3(b)) connu sous le nom de phase θ.
On notera que les me´thodes de moulage sont aussi soumises a` notations (norme AFNOR) :
– Y2 : coule´e en sable ;
– Y3 : coule´e en coquille ;
– Y4 : coule´e sous pression
On ajoute a` la suite le nume´ro du traitement thermique (exemple : Y35=coule´e en coquille,
traitement thermique T5). La ﬁgure I.10 montre le principe et les diﬀe´rences de rendement
entre coule´es basse pression et par gravite´.
I.2.3 Couplage avec d’autres techniques
On distingue deux cate´gories d’alliages d’aluminium : lamine´s et coule´s. Les alliages lami-
ne´s sont connus pour eˆtre renforce´s soit par durcissement structural, soit par e´crouissage suite
a` une pre´-de´formation. Les alliages coule´s, eux, sont traditionnellement durcis par pre´cipita-
tion au cours d’un traitement thermique. Mais on notera que d’autres me´thodes de durcisse-
ment structural ont e´te´ e´tudie´es. Par exemple, certains auteurs, (Ismail Z.H., 1995) ont teste´
un traitement thermome´canique comme moyen simple de renforcer l’eﬀet du traitement ther-
mique en introduisant une concentration supple´mentaire de dislocations par pre´-e´crouissage.
Par contre, si les traitements thermique et me´canique sont applique´s se´pare´ment, (Poole
W.J., Sæter J.A., Skjervold S., Waterloo G., 2000), on observe une acce´le´ration de
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Fig. I.8 – Inﬂuence du traitement thermique sur la durete´, (Barralis J., Maeder G.,
1997).
Fig. I.9 – Diagramme de phase de l’alliage Mg-Si (% en poids de silicium), (American
Society for Metals, 1979).
la vitesse de coalescence des pre´cipite´s durcissants (qui croissent plus facilement sur les dis-
locations plus nombreuses, donnant lieu a` de l’eﬀet Portevin - Le Chatelier), ainsi qu’a` une
diminution du Rm due a` une augmentation de l’espace interparticules.
Certains auteurs, (Du¨nnwald J., El-Magd E., 1996) constatent une augmentation des
caracte´ristiques du 2024 lors d’une pre´de´formation et (Bergsma S.C., Kassner M.E., Li
X., Wall M.A., 1998) observent le meˆme phe´nome`ne lors de l’extrusion a` chaud (et/ou a`
froid) d’un alliage AA6069 T6. On notera enﬁn que les toˆles peintes en AA6016 subissent leur
traitement thermique de pre´cipitation (Mg2Si) en meˆme temps que la cuisson de la peinture
(ou seulement en partie, on le nomme alors pre´-revenu ), (Hirth S.M., Marshall G.J.,
Court S.A., Lloyd D.J., 2001).
I.3 La porosite´
I.3.1 Ge´ne´ralite´s
La porosite´ dans les alliages d’aluminium est a` l’origine d’une perte de tenue me´canique
et d’amorc¸age de ﬁssures, c’est donc un proble`me important.
Les moyens de la re´duire sont :
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Fig. I.10 – Diﬀe´rences entre coule´es basse pression et par gravite´, (Guillot I., Massinon
D., Barlas B., Ovono-Ovono D., 2003).
– la coule´e sous vide, tre`s eﬃcace mais trop che`re ;
– le traitement au chlore, eﬃcace mais polluant ;
– le bullage d’azote, eﬃcace, peu polluant et peu couˆteux, (Massinon D.,Constantin
V., 2002)
I.3.2 Diﬀe´rence entre retrait de solidiﬁcation et pore duˆ a` l’hydroge`ne
Les pores peuvent se former selon deux proce´de´s qui sont souvent combine´s, (Anson J.P.,
Gruzleski J.E., 1999) :
- le retrait de solidiﬁcation : lors de la solidiﬁcation, l’aluminium se re´tracte mais le
silicium se dilate, ce qui conduit a` un retrait the´orique de 0 a` 2% (au lieu de 5.6 en l’absence
de silicium) provoquant un re´seau de cavite´s qui, lors d’une coupe, forment des groupes de
trous non sphe´riques et de tailles varie´es (cf ﬁgures I.11 (a) et (b)). Ceci est en partie e´vite´
en fonderie par le syste`me de chemine´e de coule´e appele´es masselottes qui se solidiﬁent
en dernier et permettent d’alimenter la pie`ce en me´tal liquide jusqu’a` solidiﬁcation totale.
- l’hydroge`ne : l’aluminium liquide re´agit avec l’humidite´ de l’air :
2 Al + 3 H2O → Al2O3 + 3 H2
L’hydroge`ne gazeux obtenu est en partie dissous dans l’aluminium liquide sous forme ato-
mique. Lors de la solidiﬁcation, l’hydroge`ne devient beaucoup moins soluble, il se recombine
et est rejete´ de la phase solide vers la phase liquide qui s’enrichit en gaz et forme des bulles
qui seront emprisonne´es dans le solide. Sur une coupe, on obtient des trous plus petits mais
tre`s nombreux, quasi-sphe´riques, re´partis de fac¸on homoge`ne et appele´s piquˆres .
Un mode`le de pre´diction du taux, de la taille, de la forme et de la distribution des pores
a e´te´ propose´ par (Lee P.D., Atwood R.C., Dashwood R.J., Nagaumi H., 2001) pour
des alliages Al-2, 4, 6 w% Mg, en fonction de la vitesse de solidiﬁcation et de la concentration
en hydroge`ne. (Atwood R.C., Lee P.D., 2003) ont mis en place une simulation de la
morphologie 3D des pores apparaissant a` la solidiﬁcation d’alliages Al-Si.
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(a)
(b)
Fig. I.11 – (a) Sche´ma 3D d’un retrait de solidiﬁcation et sa projection 2D, (b) Micrographie
optique d’un retrait de solidiﬁcation, (Anson J.P., Gruzleski J.E., 1999).
I.4 Durcissement par pre´cipitation
Pour comprendre ce type de durcissement, on utilise la the´orie e´lastique des dislocations
(notion de champ de contrainte associe´ a` une dislocation, de tension de ligne ...) et des
observations physiques (microscopie e´lectronique). En eﬀet, la vitesse de de´placement des
dislocations sera lie´e a` la nature des obstacles qui geˆnent leur mouvement. L’historique et les
bases du durcissement par pre´cipitation sont regroupe´s dans (Hornbogen E., 2001).
I.4.1 Principe
Les dislocations vont interagir avec les pre´cipite´s de la matrice, entraˆınant une action
durcissante, car les inclusions ancrent les dislocations et geˆnent leur mobilite´. De ce fait, la
de´formation plastique ne peut prendre naissance et se poursuivre que si les inclusions sont
franchies par les dislocations. Ce franchissement sera fonction de la cohe´rence ou non des
inclusions avec la matrice (cf ﬁgure I.12(a)). Dans le cas de pre´cipite´s cohe´rents (obstacles
faibles), les dislocations vont suivre le re´seau et la possibilite´ oﬀerte sera de les cisailler
(durcissement). Dans le cas de l’incohe´rence (obstacles forts), le cisaillement sera remplace´
par un me´canisme de contournement (adoucissement) (cf ﬁgure I.13(a)). La frontie`re entre les
deux se situe par de´ﬁnition au pic de durete´. Dans la plupart des cas, les alliages de fonderie
sont soumis au contournement.
Si l’on conside`re une fraction volumique de pre´cipite´s constante, le vieillissement entraˆıne
une croissance du rayon des pre´cipite´s appele´e coalescence et donc une augmentation de la
distance inter-pre´cipite´s, ainsi qu’une zone de de´ple´tion, sans pre´cipite´s, voir par exemple
(Gandin C.A., Bre´chet Y., Rappaz M., Canova G., Ashby M., Schercliff H.,
2002), autour de chaque particule (cf ﬁgure I.13(b)). Il y aura donc plus de contournement,
car les dislocations rencontrent moins d’obstacles a` leur mouvement. Une observation in-situ
au MET de ce me´canisme est reporte´e dans (Delmas F., Vivas M., Lours P., Casanove
M.J., Couret A., Coujou A., 2003).
14 BIBLIOGRAPHIE
(a)
(b)
Fig. I.12 – (a) Sche´ma de la perte de cohe´rence des pre´cipite´s avec la matrice, (b) Sche´ma
du me´canisme de pre´cipitation autour du joint de grain, (Dubost B., Sainfort P., ).
La the´orie du contournement d’Orowan pour des particules incohe´rentes pre´voit une aug-
mentation de la cission critique :
τOro =
2Γ
bL
=
2βµb
L
(I.1)
avec Γ = βµb2, la tension de ligne ou` β est un parame`tre proche de 0.5, µ le module de
cisaillement de l’alliage a` tempe´rature ambiante, L la distance inter-particules et b le module
du vecteur de Burgers (2.86.10−10 m).
L’observation expe´rimentale des phe´nome`nes de durcissement ou d’adoucissement cy-
cliques dus au mouvement des dislocations et aux modiﬁcations de leur structure d’empi-
lement peut se trouver dans de nombreuses e´tudes. On citera comme exemple (Fujii T.,
Watanabe C., Nomura Y., Tanaka N., Kato M., 2001) pour un alliage 3003 en fatigue
LCF, (Khireddine D., Rahouadj R., Clavel M., 1998) pour un alliage au Li, (Verdier
M., Bley F., Jancek M., Livet F., Simon J.P., Bre´chet Y., 1997) pour un Al-2.5%Mg
(par radiation synchrotron de rayons-X et MET), (Rauch E.F., Gracio J.J., Barlat F.,
Lopes A.B., Ferreira Duarte J., 2002) pour un 1050-O (e´tat F) et un 6022-T4, (Ferra-
gut R., Somoza A., Torriani I., 2002) pour un 7012 par re´sistivite´ e´lectrique et (Guillot
I., Evrard C., Massinon D., Clavel M., 2000) pour un AS7U3G T5 et un AS5U3G T6,
avec le mode`le correspondant. Un mode`le de pre´diction du comportement d’alliages d’alumi-
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(a)
(b)
Fig. I.13 – (a)Sche´ma du me´canisme de contournement de pre´cipite´s durcissants par une
dislocation. a et b : la dislocation approche des pre´cipite´s ; c et d : elle entoure les pre´cipite´s et
se retrouve plus ou moins ancre´e (plus les pre´cipite´s sont gros plus le rayon de courbure de la
dislocation est grand et plus l’e´nergie de franchissement est faible) ; e : la dislocation franchit
les pre´cipite´s en laissant une boucle de dislocation derrie`re elle, (b) Sche´ma de principe de
coalescence et de formation des pre´cipite´s. Les plus gros se comportent comme un puit de
potentiel pour les atomes de solute´ et croissent tandis que les petits sont dissous, (Dubost
B., Sainfort P., ).
nium de plusieurs se´ries (2000, 3000, 5000 et 6000) base´ sur la densite´ et le libre parcours
moyen des dislocations est rapporte´ dans (Barlat F., Glazov M.V., Brem J.C., Lege
D.J., 2002).
I.4.2 Germination
La taille de grain dans les alliages d’aluminium est souvent millime´trique, et englobe
ge´ne´ralement au minimum une dendrite. Par la suite, nous nous inte´resserons donc principa-
lement aux dendrites. Le grain a une importance lors du traitement thermique. Nous avons
vu pre´ce´demment que la germination des dendrites se fait sur des particules de TiB2, mais
la germination des pre´cipite´s lors du revenu se fait sur les dislocations. Les joints de grain
constituent des puits de concentration de lacunes a` cause de leur de´sorientation et ils ancrent
ces dernie`res lors de la solidiﬁcation (lente). On a donc une concentration de lacunes moyenne
au centre du grain, faible au bord et tre`s forte au joint de grain. La germination lors de la
solidiﬁcation se fera donc pre´fe´rentiellement au joint de grain (cf ﬁgure ??). Lors de la re-
mise en solution on redistribue uniforme´ment les solute´s dans la dendrite (en gardant tout
de meˆme une forte concentration au joint de grain) mais pas les dislocations, donc lors de la
trempe on aura le proﬁl suivant : concentration de lacunes moyenne au centre du grain, faible
au bord et re´miniscence de gros pre´cipite´s incohe´rents aux joints de grain. La dendrite sera
constitue´e de solution solide (atomes de solute´s en substitution et insertion, cf ﬁgure I.14).
Lors du revenu, on aura donc germination des pre´cipite´s durcissants dans le grain. La zone
de´nude´e qui se trouve autour du joint de grain sera quant a` elle propice a` la germination
de compose´s interme´talliques d’e´quilibre par pre´cipitation he´te´roge`ne. Ces me´canismes sont
re´sume´s sur la ﬁgure I.13(b).
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Fig. I.14 – Sche´ma d’un re´seau d’atomes en solution solide, (Dubost B., Sainfort P., ).
I.4.3 Diﬀusion
La coalescence des pre´cipite´s durcissants est controˆle´e par la diﬀusion des divers e´le´ments
chimiques en solution dans l’alliage et par les e´nergies interfaciales entre matrice et pre´ci-
pite´s. Les coeﬃcients de diﬀusion (et les e´nergies interfaciales) peuvent eˆtre de´termine´s par
re´sistivite´ e´lectrique et MET, (Noble B., Bray S.E., 1998), par trac¸age d’e´le´ments radio-
actifs, par exemple le Mg28 dans (Fujikawa S.I., 1997) et par microanalyse X, (Fujikawa
S.I., Takada Y., 1997). De nombreuses donne´es sont disponibles dans ces deux dernie`res
re´fe´rences. La loi de coalescence est en ge´ne´ral de la forme suivante :
rn − rn0 = Kt (I.2)
Avec r0 le rayon moyen de particule avant coalescence, r le rayon au temps t, n un
coeﬃcient qui de´pend du re´gime de diﬀusion et K la constante de vitesse de coalescence telle
que (selon (Noble B., Bray S.E., 1998)) :
K =
8DγVm
9RT
Ce(1− Ce)
(Cp − Ce)2 (I.3)
Ou` γ est l’e´nergie interfaciale (J.m−2), Vm est le volume d’une mole d’atomes qui diﬀuse
(m3.mol−1), Ce est la fraction atomique d’e´quilibre de solute´ dans la matrice (a` r inﬁni), Cp
est la fraction atomique de solute´ dans la phase pre´cipitante et D est la diﬀusivite´ du solute´
dans la particule (m2.s−1) tel que :
D = A exp
(−Q
RT
)
(I.4)
A e´tant une constante et Q l’e´nergie d’activation thermique. De nombreuses valeurs de
K en fonction de la tempe´rature et de la composition chimique issues de la litte´rature sont
regroupe´es dans (Rylands L.M., Wilkes D.M.J., Rainforth W.M., Jones H., 1994).
D’autre part, (Van De Langkruis J., Kool W.H., Sellars C.M., Van Der Winden
M.R., Van Der Zwaag S., 2001) rapportent quelques valeurs de coeﬃcient de diﬀusion :
DMg = 0.49.10−4 exp(−124/RT ) et DSi = 2.02.10−4 exp(−136/RT ), ou` les e´nergies d’activa-
tion sont en kJ.mol−1 et les coeﬃcients de diﬀusion en m2s−1. On peut utiliser en premie`re
approximation un coeﬃcient de diﬀusion eﬀectif global pour un e´le´ment A diﬀusant dans B :
Deff =
DA.DB
DA.CA + DB(1− CA) (I.5)
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Si la croissance du pre´cipite´ est controˆle´e par la diﬀusion a` son interface, le coeﬃcient n de
l’e´quation I.2 vaut 2, alors que si il y a diﬀusion en volume et coalescence (controˆle cine´tique),
n vaut 3 (ﬁgure I.15), ce qui correspond a` la the´orie LSW, (Lifschitz I.M., Slyozov V.V.,
1961), (Wagner C., 1961).
Fig. I.15 – Mise en e´vidence du type de diﬀusion dans l’AS7U3 T5 pour des revenus de
150 a` 600h pour des tempe´rature allant de 230 a` 320◦C : n=3, (Guillot I., Massinon D.,
Barlas B., Ovono-Ovono D., 2003).
Dans de rares cas, lorsque la croissance des pre´cipite´s se fait en 3 dimensions mais la
diﬀusion en 2, n peut valoir 4 ou 5, (Ardell A.J., 1997).
La ﬁgure I.13(b) rappelle que les grosses particules fonctionnent comme un puit de po-
tentiel pour les atomes de solute´. Elles croissent tandis que les plus petites sont dissoutes,
maturation d’Ostwald, (Ratke L., Voorhees P.W., 2002). Si un alliage est maintenu a`
une tempe´rature de vieillissement constante, la concentration des atomes de solute´ dans la
matrice est voisine de celle donne´e par le diagramme d’e´quilibre binaire. Donc, a` fraction vo-
lumique constante, si le nombre de particules diminue et que leur taille augmente, c’est pour
minimiser l’e´nergie totale du syste`me en diminuant l’e´nergie d’interface. On sait en eﬀet qu’a`
volume e´gal, beaucoup de petites particules ont une aire (et donc une e´nergie) bien supe´rieure
a` quelques grosses particules.
Ce domaine de la me´tallurgie a donne´ lieu a` de nombreux mode`les micro-me´caniques. Un
mode`le de pre´cipitation/coalescence base´ sur l’espace inter-particules et sur la contribution
de ces particules a` la limite d’e´lasticite´ macroscopique est propose´ par (Poole W.J., Sæter
J.A., Skjervold S., Waterloo G., 2000) pour des alliages de la se´rie 7000 (au Zn). Un
autre mode`le, expose´ dans (Van De Langkruis J., Kool W.H., Sellars C.M., Van
Der Winden M.R., Van Der Zwaag S., 2001), traite de la pre´diction de courbes σ − ε
en s’appuyant sur des lois de diﬀusion/dissolution pour un 6063.
Un mode`le complet de germination/croissance/coalescence pour les alliages d’aluminium
binaires est propose´ dans (Serriere M., Gandin C.A., Gautier E., Archambault P.,
Dehmas M., 2002). Il est base´ sur des e´quations thermodynamiques (e´nergie motrice de
diﬀusion, concentrations a` l’e´quilibre, e´nergie de Gibbs), statistiques (distribution de taille
de particules) et nume´riques (me´thode des volumes ﬁnis, logiciel Thermo-Calc2).
2Thermo-Calc version N, utilise´ avec la base de donne´es Scientiﬁc Group Thermodata Europe , Stock-
18 BIBLIOGRAPHIE
Le comportement en ﬂuage a` haute tempe´rature a e´te´ teste´ et mode´lise´ par e´le´ments ﬁnis
dans (Du¨nnwald J., El-Magd E., 1996), en prenant en compte :
– la pre´cipitation/coalescence et les contraintes dans les particules ;
– le durcissement structural, le mouvement des dislocations et les contraintes internes ;
– l’endommagement.
Enﬁn, (Myhr O.R., Grong O., 2000) et (Myhr O.R., Grong O., Andersen S.J.,
2001) traitent de la mode´lisation de la nucle´ation, croissance et coalescence des pre´cipite´s
durcissants d’alliages de la se´rie 6000 (Al-Mg-Si) pour de´crire l’e´volution de la distribution
de taille des particules et donc de la durete´3 et de la limite d’e´lasticite´ pour un vieillissement
en tempe´rature. De nombreuses donne´es s’y trouvent re´pertorie´es.
La diﬀraction des rayons-X aux petits angles (Small Angle X-ray Scattering, SAXS) est
une me´thode tre`s eﬃcace de suivi de la cine´tique de pre´cipitation/coalescence dans le cas de
petits pre´cipite´s. Celle-ci est de´taille´ dans (Kro´l J., 1997) pour un AS10U2 et un AS10U4
et dans (Deschamps A., Niewczas M., Bley F., Brechet Y., Embury J.D., Le Sinq
L., Livet F., Simon J.P., 1999) pour un alliage Al-Zn-Mg a` usage ae´ronautique et qui
subit une pre´cipitation dynamique (due au laminage). Il existe une me´thode pour mesurer
les contraintes re´siduelles par rayons-X, (Lacarac V.D., Smith D.J., Pavier M.J., 2001),
qui ne sera pas de´taille´e ici.
I.4.4 Interme´talliques
Les compose´s interme´talliques sont tre`s pe´nalisants pour la dure´e de vie en fatigue de la
culasse, car ils sont beaucoup plus durs que le reste de l’alliage et sont des sites d’amorc¸age de
ﬁssure pre´fe´rentiels par de´cohe´sion avec la matrice et eﬀet d’entaille des compose´s en aiguille.
Ils sont le plus souvent a` base de fer, localise´s dans les joints de grain et l’eutectique et se
trouvent sous forme d’ e´critures chinoises (cf ﬁgure I.16(a)), de petites aiguilles/plaquettes
ou encore de cristaux polygonaux (cf ﬁgure I.16(b)) selon la vitesse de solidiﬁcation et le ratio
Fe/Mn, (Mondolfo L.F., 1976). Les alliages de deuxie`me fusion beaucoup moins purs sont
plus sensibles a` ces phe´nome`nes.
Les diﬀe´rentes phases envisage´es sont :
– binaires : Al13Fe4 phase stable (refroidissement lent), AlxFe (3.25 < x < 6), Al6Fe,
Al9Fe2 (refroidissement rapide), (Forder S.D., Brooks J.S., Reeder A., Evans
P.V., 1999) ;
– ternaires : α -Al8FeSi, β -Al5FeSi (ﬁne lamelles ou cristaux si [Fe] > 0.80%, solidiﬁcation
lente et forte teneur en Si), (Iglesis I., 1976), (Kuijpers N.C.W., Tirel J., Hanlon
D.N., Van der Zwaag S., 2002), (Lebyodkin M., Deschamps A., Bre´chet Y.,
1997), Al7Cu2Fe, Al6CuMg4, Al2CuMg, (Ovono-Ovono D., 2002) ;
– quaternaires : Al15(FeMn)3Si2 (note´ Al(FeMn)Si), Al8Si6Mg3Fe, (Mondolfo L.F.,
1976),
Ces phases sont identiﬁables et quantiﬁables par les moyens classiques d’analyse,
(Alexander D.T.L.. Greer A.L., 2002), mais aussi par spectrome´trie Mo¨ssbauer du Fe57,
(Forder S.D., Brooks J.S., Reeder A., Evans P.V., 1999). Certains auteurs, (Ba-
lasundaram A., Shan Z. Gokhale A.M., Graham S., Horstemeyer M.F., 2002)
montrent que ces particules interme´talliques, tre`s dures a` l’origine, sont susceptibles de subir
des rotations lors de sollicitations me´caniques les amenant dans des orientations ou` elles se
fragilisent et engendrent la nucle´ation de ﬁssures lors des ope´rations de mise en forme.
holm (Sweden) : Foundation for Computationnal Thermodynamics ; 1992.
3On notera que (Myhr O.R., Grong O., Andersen S.J., 2001) rapportent une relation pour la durete´
du 6063 de type : Hv = σ0.2
3
+ 16 alors que (Gandin C.A., Bre´chet Y., Rappaz M., Canova G., Ashby
M., Schercliff H., 2002) proposent pour un AU4 : Hv = 3σ0.2.
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(a) (b)
Fig. I.16 – (a) Micrographie d’interme´talliques en e´criture chinoise , (b) Micrographie
d’interme´talliques en cristaux polygonaux , (Massinon D.,Constantin V., 2002).
I.5 Les diverses phases durcissantes
Les phases durcissantes qui constituent les alliages d’aluminium sont assez nombreuses et
varie´es, selon leur composition chimique, le re´seau cristallin dans lequel elles cristallisent et
leur parame`tre de maille. De re´centes e´tudes montrent que certains parame`tres sont a` modi-
ﬁer, cf tableau I.10. On trouvera e´galement un guide des principales phases durcissantes du
syste`me Al-Si-Mg-Cu-Fe (celui qui nous inte´resse en fonderie) dans (Yao J.-Y., Edwards
G.A., Graham D.A., 1996), a` savoir : B’ (2 formes), θ′, zones GP, particules de silicium et
phases riches en Mn-Cu. On pourra consulter (Zhen L., Kang S.B., 1997) pour les pre´ci-
pite´s β. Les se´quences de pre´cipitation/coalescence qui me`nent a` ces phases sont en ge´ne´ral
les meˆmes. La trempe permet de ﬁger une solution solide sursature´e note´e ssss (cf ﬁgure
I.14), qui est particulie`rement instable et donne rapidement naissance a` des zones dites de
Guinier-Preston (note´es zones GP, cf ﬁgure I.17(a)) qui sont cohe´rentes avec la matrice. La
maturation ou le revenu qui suivent permettent de former une phase durcissante toujours
cohe´rente (mais moins) que l’on appelera P”. La poursuite du processus donnera naissance a`
une phase semi-cohe´rente moins durcissante P’. Enﬁn on obtiendra la phase stable comple`-
tement incohe´rente P qui ne donnera pas lieu a` durcissement. A chaque e´tape, la taille des
pre´cipite´s augmente. En re´sume´ :
ssss → zones GP → P”→ P’ → P (phase stable)
La ﬁgure I.17(b) donne, par exemple, l’e´volution de la durete´ en fonction du stade de
pre´cipitation dans le cas d’un alliage Al-Cu : les pre´cipite´s durcissants sont Al2Cu sous forme
θ′′, θ′ et θ, (Aaronson H.I., Clark J.B., Laird C., 1968), (Boyd J.D., Nicholson R.B.,
1971), (Merle P., Fouquet F., 1981), (Merle P., Fouquet F., Merlin J., Gobin P.F.,
1976), (Sankaran R., Laird C., 1974). On notera que les zones GP sont tre`s diﬃciles a`
observer, mais dans le cas des alliages de fonderie, les traitements thermiques utilise´s les ont
fait e´voluer vers des formes allotropiques de taille plus importante.
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(a)
(b)
Fig. I.17 – (a) Sche´ma de formation d’une zone GP (en haut a` droite), (b) Sche´ma de
l’e´volution de la durete´ en fonction du stade de pre´cipitation dans le cas d’un alliage Al-Cu,
(Barralis J., Maeder G., 1997).
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I.6 Les alliages au cuivre, exemple de l’AS7U3G T5
Il s’agit d’un alliage d’aluminium de fonderie Al-Si-Cu de´signe´ par AS7U3G (norme AF-
NOR) ou 319 (norme ASTM), de deuxie`me fusion. Des micrographies optiques de cet alliage
se trouvent dans (Nicouleau-Bourles E., 1999).
Le tableau I.3 donne la composition chimique de l’alliage selon la norme ASTM et le
tableau I.4 la composition de l’alliage e´tudie´ :
Si Cu Mg Fe Ti Zn Mn Ni
% masse max 8,0 3,8 0,30 0,8 0,25 0,5 0,6 0,3
min 7,5 2,8 0,25 0,2
Tab. I.3 – Composition chimique de l’AS7U3G selon la norme.
Ele´ment Si Cu Mg Fe Mn Zn Ti Ca Sr
% en masse 7.8 3. 0.31 0.47 0.24 0.24 0.2 0.0005 0.010
Tab. I.4 – Composition re´elle de l’AS7U3 T5 de l’e´tude.
I.6.1 Microstructure du mate´riau
La structure dendritique de cet alliage est caracte´rise´e par un DAS de 20 µm. La taille
de grain est d’environ 0,4 mm. On note que l’espace interdendritique contient e´galement des
pre´cipite´s Al2Cu et des compose´s interme´talliques a` base de fer.
I.6.2 Traitement thermique
L’alliage de cette e´tude a subi un traitement T5 pour obtenir les proprie´te´s me´caniques
voulues, c’est-a`-dire un refroidissement controˆle´ de 450 a` 220◦Cdans un tunnel a` air force´
puis un maintien de 4h a` 220◦C . Ce traitement thermique correspond a` un e´tat vieilli au pic.
Le processus de coalescence (cf paragraphes pre´ce´dents) peut se re´sumer par : solution
solide sursature´e (ssss)→ zones GP→ θ′′ → θ′ → θ (phase stable). Un re´sume´ de la cristallo-
graphie de ces phases se trouve dans le tableau I.5. On rappelle que le durcissement structural
est principalement fonction de la cohe´rence ou non de ces compose´s avec la matrice.
Phase composition cristallographie morphologie
chimique
θ′′ Al2Cu quadratique (a=0.404 nm, c=0.769 nm) disques
θ′ Al2Cu quadratique (a=0.407 nm, c=0.581 nm) plaquettes
te´tragonale (a=0.404 nm, c=0.580 nm)
θ Al2Cu quadratique (a=0.606 nm, c=0.487 nm) sphe´ro¨ıdes
Tab. I.5 – Composition chimique des phases durcissantes des alliages Al-Si-Cu.
I.6.3 Proprie´te´s physiques et me´caniques
Les principales proprie´te´s physiques de l’alliage 319 sont, (American Society for Me-
tals, 1979) :
– densite´ : 2796 kg/m3
– conductivite´ thermique a` 25◦C : 109 W/m.K
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– coeﬃcient de dilatation thermique (entre 20 et 300◦C) : 23.5 10−6◦C
– module d’Young a` 20◦C : 72 GPa
– tempe´rature de liquidus : 605◦C
– tempe´rature de solidus : 495◦C
La de´formation a` rupture en traction simple est de l’ordre de 2% a` 20◦C, 11% a` 250◦C et
28% a` 320◦C. Les proprie´te´s de cet alliage, de´termine´es graˆce aux essais me´caniques re´alise´s
dans le cadre de cette e´tude sont pre´sente´es dans les chapitres suivants. L’eﬀet de la teneur
en Cu a e´te´ e´tudie´ par (Dutkiewicz J., Litynska L., 2002), dans le cadre de grandes
de´formations (laminage a` froid) sur les alliages 6013 et 6xxx. Il est apparu que la teneur
en Cu a une tre`s faible inﬂuence compare´e a` celle de la de´formation sur la durete´ de l’al-
liage. Une me´thode d’analyse par DSC (Diﬀerential Scanning Calorimetry4) est propose´e par
(Larouche D., Laroche C., Bouchard M., 2003) pour un alliage Al-Cu, par (Lasa L.,
Rodriguez-Ibabe J.M., 2002) pour deux Al-Si-Cu-Mg de fonderie (6061 et 6463) et par
(Smith G.W., 1998) pour un 339. Les diverses lois de calcul des e´nergies d’activation se
trouvent dans (Wang H.-R., Gao Y.-L., Ye Y.-F., Min G.-H., Chen Y., Teng X.-
Y., 2003). Dans (Bonfield W., Datta P.K., 1976), les auteurs ont re´pertorie´ les donne´es
cristallographiques utiles pour la pre´cipitation des alliages au Cu (Al-Cu-Si-Mg). Quelques
caracte´ristiques me´caniques du 319 sont re´pertorie´s dans (Meyer Ph., Massinon D., Gue-
rin Ph., Wong L., 1997) en fonction du grade (premie`re ou deuxie`me fusion), du DAS et du
traitement thermique. Ces re´sultats ont e´te´ obtenus par essais de traction et de fatigue ther-
mome´canique (monte´e de 40 a` 250◦Cen 10s, maintien a` 250◦Cpendant 20s, refroidissement
a` 40◦Cen 30s). Ils sont reporte´s dans le tableau I.6.
On notera que les alliages (comme le 319) compose´s d’Al-Si-Cu-Mg peuvent contenir
d’autres phases durcissantes que Al2Cu, selon la teneur en e´le´ments d’alliage. Par exemple,
des e´tudes sur les phases durcissantes Q (Al5Cu2Mg8Si6) et S′ (Al2CuMg) sont propose´es dans
(Gupta A.K., Jena A.K., Chatuvedi M.C., 1987), (Gupta A.K., Chatuvedi M.C.,
Jena A.K., 1989) et un calcul ab initio dans (Wolverton C., 2001). Leur pouvoir durcissant
est moindre et elles ne se trouvent probablement pas dans les alliages de fonderie. Une e´tude
sur la phase S′′ par DSC et HRTEM (High Resolution Transmission Electron Microscopy)
est disponible dans (Ratchev P., Verlinden B., De Smet P., Van Houtte P., 1998) et
par MET dans (Hutchinson C.R., Ringer S.P., 2000). Il semble que la phase S′ n’existe
plus quand le ratio Cu/Mg est supe´rieur a` 8, (Mondolfo L.F., 1976).
La phase cubique σ (Al2Cu6Mg2, parame`tre de maille 0.831 nm) est tre`s rare. Elle est
e´tudie´e dans (Schueller R.D., Wawner F.E., 1994) : elle posse`de un pouvoir durcissant
e´leve´ et reste stable jusqu’a` 250◦C (a` cause de sa faible e´nergie interfaciale). Dans cette e´tude
se trouvent e´galement les e´quations ne´cessaires au calcul de la contrainte macroscopique due
a` la force excerce´e par une particule quelconque sur une dislocation en fonction de l’e´cart a`
la cohe´rence ( misﬁt ) dont voici une expression :
δ(%) = 100 ∗ d(hkl)Q′ − n ∗ d(hkl)Al
n ∗ d(hkl)Al (I.6)
Avec
n = Int(d(hkil)Q′/d(hkl)Al) (I.7)
4Le principe de la DSC est de mesurer une variation de ﬂux de chaleur entre un echantillon encapsule´ et
un blanc (qui sera la capsule vide), due a` une transformation de phases lors d’un balayage en tempe´rature.
On s’inte´resse en ge´ne´ral plus a` la monte´e en tempe´rature car l’e´tat de pre´cipitation n’est pas encore aﬀecte´.
Les vitesses de balayage sont typiquement : 5, 10, 15, 20 et 40◦C/min. Lors de la formation d’une phase, la
variation de ﬂux est exothermique et le thermogramme pre´sente un pic. Lors d’une dissolution au contraire,
la variation est endothermique et l’on observera un creux. L’aire du pic repre´sente une enthalpie de formation
(ou de dissolution). Chaque phase posse`de une enthalpie et une tempe´rature de formation propre qui de´pend
de la vitesse de balayage.
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Deux autres e´tudes traitent de l’eﬀet d’un ajout de cuivre dans un alliage Al-Mg-Si,
(Sakurai T., Eto T., 1993) et (Moizumi K., Mine K., Tezuka H., Sato T., 2002).
Les phases θ′ et S′ pre´sentes toutes deux avec leurs pre´curseurs, dans un AA2024 ont
e´te´ identiﬁe´es par MET et DSC par (Rionttino G., Zanada A., 1998) ainsi que dans un
AS9U3 et un AS9U3G par MET et rayons-X par (Reif W., Dutkiewicz J., Ciach R.,
Yu S., Kro´l J., 1997). Les auteurs de cette dernie`re e´tude soulignent que l’ajout de 0.5%
de Mg fait apparaˆıtre des pre´cipite´s β′′ et S′ et raccourcit la dure´e du traitement thermique,
tout en augmentant la durete´ ﬁnale de l’alliage. Aucune trace de silicium non eutectique n’a
e´te´ observe´e dans la phase α.
L’inﬂuence de la pre´sence d’Ag dans les alliages Al-Cu-Mg est explique´e dans (Vietz
J.T., Polmear I.J., 1966), (Ringer S.P., Sakurai T., Polmear I.J., 1997) et (Ringer
S.P., Hono K., Polmear I.J., Sakurai T., 1996). Elle ne sera pas pre´sente´e ici car les
alliages de fonderie ne contiennent pas d’Ag.
La partie amorc¸age et propagation de ﬁssures de fatigue pour le 319 a e´te´ e´tudie´e par
(Dabayeh A.A., Berube A.J., Topper T.H., 1998) de fac¸on tre`s de´taille´e. On pourra y
trouver les valeurs ne´cessaires pour le calcul de l’avance´e de ﬁssure en fonction du nombre de
cycles pour des e´prouvettes CT, les facteurs d’intensite´ de contraintes, plusieurs mode`les de
dure´e de vie en fatigue et l’inﬂuence de traitement en pression isostatique a` chaud (HIP, Hot
Isostatic Pressure) sur les proprie´te´s me´caniques du 319 (cf tableau I.7).
Une comparaison entre les alliages AS7U3G T5 et AS5U3G T6 a e´te´ propose´e par
(Guillot I., Evrard C., Massinon D., Clavel M., 2000) en termes de contraintes
internes qui permettent de de´crire le durcissement cyclique d’alliages survieillis (voir aussi
(Grinberg N.M., Serdyuk V.A., Gavrilyako A.M., Lychagin D.V., Kozlov E.V.,
1991)). La mesure de la taille des pre´cipite´s semi-cohe´rents θ′ en fonction du temps en tem-
pe´rature a permis de mettre un œuvre un mode`le microscopique de type Mughrabi. Des
essais de fatigue oligocyclique en de´formation plastique impose´e et de traction simple en
tempe´rature viennent valider ce mode`le. On pourra aussi consulter un mode`le de durcisse-
ment/adoucissement cyclique en fatigue LCF propose´ par (Shang H.X., H.J. Ding, 1996).
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Mate´riau SDAS 20 ( µm) 30 ( µm) 50 ( µm)
fusion-e´tat
σUTS (MPa) 245 246.5 229.6
1-F σy (MPa) 134 159.4 163.7
AR (%) 3.72 2.98 1.94
NR (cycles) 2180 1100 590
σUTS (MPa) 240.6 231 218.7
2-F σy (MPa) 141.3 174 172.5
AR (%) 2.86 1.48 1.14
NR (cycles) 1480 900 337
σUTS (MPa) 280 256 221.9
1-F-S σy (MPa) 198 188.6 187.5
AR (%) 2.8 2.2 1.14
NR (cycles) 1497 1156 510
σUTS (MPa) 263 237 225
2-F-S σy (MPa) 199 203 193
AR (%) 2.1 1.1 1.06
NR (cycles) 2030 1130 452
σUTS (MPa) 357.6 341 286.8
1-T64 σy (MPa) 282 268 221
AR (%) 2.9 2.4 2.46
NR (cycles) 2500 1471 1200
σUTS (MPa) 353.6 325 286
2-T64 σy (MPa) 306 281 247.8
AR (%) 1.27 1.2 1.04
NR (cycles) 1828 978 680
σUTS (MPa) 330 321 249.7
1-T64-S σy (MPa) 258 262.1 169.2
AR (%) 3.1 2.4 3.04
NR (cycles) 1490 1260 918
σUTS (MPa) 311 285.2 226.7
2-T64-S σy (MPa) 236 242 173.7
AR (%) 2.7 1.5 1.66
NR (cycles) 1542 761 623
Tab. I.6 – Inﬂuence du grade, du DAS et du traitement thermique sur les proprie´te´s du
319. 1= premie`re fusion, 2= deuxie`me fusion, F= e´tat brut de fonderie, S= 200h a` 200◦C ,
T64= 5h a` 495◦C+ trempe+ revenu 5h a` 160◦C .
alliage σUTS (MPa) σ0.2 (MPa) AR (%)
319 e´tat F 193 145 1.08
319 HIP 232 162 1.65
Tab. I.7 – Inﬂuence du traitement HIP seul sur les caracte´ristiques du 319, (Dabayeh
A.A., Berube A.J., Topper T.H., 1998).
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I.7 Les alliages au magne´sium, exemple de l’AS7G T7
Il s’agit d’un alliage d’aluminium de fonderie Al-Si-Mg de premie`re fusion de´signe´ par
AS7G (norme AFNOR) ou A356 (norme ASTM).
Les tableaux I.8 et I.9 donnent la composition chimique de l’alliage selon la norme ASTM
et la composition re´elle de l’alliage de notre e´tude :
Si Cu Mg Fe Ti Zn Mn
% masse max 7.5 0,2 0,45 0,2 0,2 0,1 0,1
min 6,5 0,25
Tab. I.8 – Composition chimique de l’AS7G selon la norme.
Ele´ment Si Cu Mg Fe Mn Zn Ti Ca Sr
% en masse 7.1 0.001 0.32 0.06 0.002 0.001 0.13 0.0001 0.010
Tab. I.9 – Composition re´elle de l’AS7G T7 de l’e´tude.
I.7.1 Microstructure du mate´riau
La structure dendritique de cet alliage est caracte´rise´e par un espacement des bras de
dendrites (DAS) de 25 µm et par une zone interdendritique constitue´e de gros globules de
silicium de´limitant la dendrite (ﬁgure I.18).
Fig. I.18 – Structure dendritique de l’AS7G T7, (Barlas B., Ovono-ovono D., Guillot
I., Cailletaud G., 2002).
I.7.2 Traitement thermique
L’alliage de cette e´tude se trouve dans un e´tat trempe´ revenu. Il a subi un traitement
T7 pour obtenir les proprie´te´s me´caniques voulues, ce qui a provoque´ la globulisation de
l’eutectique Al-Si.
Le traitement T7 est le suivant :
– mise en solution a` 540◦Cqui permet d’obtenir une solution solide charge´e en e´le´ments
durcissants 5,
5On pourra consulter (Cleveland R.M., Ghosh A.K., Bradley J.R., 2003) pour le comportement a`
550◦Cd’alliages Al-Mg, ici dans le cas de laminage a` chaud.
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– trempe a` l’eau chaude qui ame`ne la solution solide a` une tempe´rature ou` elle est me´ta-
stable (solution solide sursature´e), en e´vitant les tapures de trempe,
– revenu a` 200◦C pendant 5 heures (minimum) qui permet d’obtenir le durcissement struc-
tural.
I.7.3 Etat de pre´cipitation
Le processus de coalescence peut se re´sumer par :
ssss → zones GP → β′′ → β′ → (Si ?) + β (phase stable). Les pre´cipite´s les plus eﬃ-
caces pour le durcissement structural sont les β′′, (Gupta A.K., Lloyd D.J., Court S.A.,
2001). Le traitement thermique T7 correspond a` un e´tat le´ge`rement sur-vieilli, les pre´cipite´s
e´tant des β′′, des β′ et des nodules de silicium dendritiques tre`s petits. La mise en solution
permet de redistribuer une partie du silicium qui a se´gre´ge´ dans les zones interdendritiques
a` la solidiﬁcation. Il a e´te´ montre´ par (Donnadieu P., Roux-Michollet M., Chasta-
gnier, 1999), (Gupta A.K., Lloyd D.J., Court S.A., 2001) et (Marioara C.D., S.J.
Andersen, Jansen J., Zandbergen H.W., 2001) que la composition des phases β diﬀe`re
le´ge`rement de ce que pre´voit la litte´rature (cf paragraphe I.5). Ceci est mis en e´vidence dans
le tableau I.10. Aﬁn de tenir compte de ces possibles ﬂuctuations dans la composition des
pre´cipite´s, (Donnadieu P., Roux-Michollet M., Chastagnier, 1999) ont mis au point
une me´thode d’identiﬁcation et de quantiﬁcation par MET et analyse d’image. Elle est com-
pare´e a` la me´thode de diﬀraction des neutrons aux petits angles (SANS, Small Angle Neutron
Scattering, cf (Mergia K., Al-Hazmi F., Stewart R.J., Messoloras S., 2000)) pour
un 6056-T6 (ASGU-T6).
L’analyse d’image est base´e sur la conversion de la distribution de taille de particules
bidimensionnelles en distribution volumique. Ceci est explique´ en de´tails dans (Shah D.,
Altstetter C., 1976) en se basant sur la me´thode de Schwartz-Saltykov. Une me´thode de
caracte´risation des diﬀe´rentes formes cristallographiques de Mg2Si en fonction de la tempe´-
rature et du temps de revenu par DSC et MET est de´taille´e dans (Miao W.F., Laughlin
D.E., 1999) pour un alliage 6022, (Van De Langkruis J., Kool W.H., Sellars C.M.,
Van Der Winden M.R., Van Der Zwaag S., 2001) pour un 6063, (Starink M.J.,
Zahra A.M., 1998) pour un AG16, (Yao J.Y., Graham D.A., Rinderer B., Couper
M.J., 2001) et (Zhen L., Kang S.B., 1998) pour des alliages de la se´rie 6000 (Al-Mg-Si) et
(Gupta A.K., Lloyd D.J., Court S.A., 2001) pour un Al-0.4%Mg-1.3%Si-0.25%Fe (se´rie
6xxx). Dans cette dernie`re e´tude, les auteurs comparent les thermogrammes de DSC de l’al-
liage fraˆıchement mis en solution (et trempe´) au meˆme alliage traite´ T4, alors que la plupart
des autres e´tudes ne tiennent compte que de l’alliage fraˆıchement mis en solution. (Cayron
C., Sagalowicz L., Beffort O., Buffat P.A., 1999) et (Cayron C., Buffat P.A.,
2000), expliquent les divers moyens de quantiﬁer et de diﬀe´rencier les pre´cipite´s durcissants
de type Mg2Si (β′) des Q-Al5Cu2Mg8Si6 (QP et QC), apparemment tre`s similaires, dans les
alliages Al-Cu-Mg-Si et Al-Mg-Si. Une description de´taille´e et de nombreuses donne´es ther-
modynamiques servant a` e´laborer le diagramme ternaire Al-Mg-Cu se trouvent dans (Chen
S.-L., Zuo Y., Chang Y.A., 1997) ainsi que dans l’e´tude par MET de (Thomas G., 1961)
sur la transformation des Mg2Si.
La de´composition de la solution sursature´e des alliages Al-Mg-Si contenant un exce`s de
silicium suit la se´quence suivante6 :
ssss→ (Mg+Si)clusters/GP (I)platelike/spherical → β′′/GP (II)needles → β′rods+Si+others→
βplates + Si, (Gupta A.K., Lloyd D.J., Court S.A., 2001).
6cf observations MET sur A356, paragraphe III.3.2.
I.7. LES ALLIAGES AU MAGNE´SIUM, EXEMPLE DE L’AS7G T7 27
Phase composition cristallographie morphologie/taille typique
chimique
Si Si cubique (a=0.541 nm) plaquettes, sphe´ro¨ıdes
GP Si/Mg < 1 n.c. sphe´rique/1-2 nm
β′′ Mg5Si6 monoclinique C2/m (a=1.516 nm, aiguilles/4*4*35 nm3
b=0.405 nm, c=0.674 nm, β=105.3◦)
β′ Mg1.7Si hexagonal (a=0.705 nm, c=0405 nm) ruban/qq µm
β Mg2Si cfc (a=0.639 nm) disques, sphe´ro¨ıdes
ou cubes/10-20 µm de φ
B’ Mg/Si = 1 hexagonal (a=1.03 nm, c=0405 nm) ruban/1 µm
Tab. I.10 – Composition chimique des phases durcissantes des alliages Al-Si-Mg selon
(Marioara C.D., S.J. Andersen, Jansen J., Zandbergen H.W., 2001).
I.7.4 Proprie´te´s physiques et me´caniques
Les principales proprie´te´s physiques de l’A356 sont les suivantes :
– densite´ a` 20◦C : 2685 kg/m3
– conductivite´ thermique a` 25◦C : 155 W/m.K (l’AS7G est plus conducteur que
l’AS7U3G)
– coeﬃcient de dilatation thermique (entre 20 et 300◦C) : 23,5.10−6/◦C
– tempe´rature de liquidus : 615◦C
– tempe´rature de solidus : 555◦C
– module d’e´lasticite´ a` 20◦C : 72,4 GPa
D’apre`s (Dubost B., Sainfort P., ), dans le cas particulier des alliages de moulage
du syste`me Al-Mg-Si a` fort exce`s en silicium, seule la part de silicium libre (hors particules
eutectiques grossie`res) est a` prendre en compte pour le durcissement structural. L’eﬀet de
l’exce`s de silicium a aussi e´te´ e´tudie´ par (Gupta A.K., Court S.A., 2001), son expression
est la suivante :
E(%) = (wt%Si)−
(
wt%Mg
1.73
+ 0.25 ∗ (wt%Fe)
)
(I.8)
Ce qui donne un exce`s de silicium de 6.8 % pour l’A356. (Gupta A.K., Court S.A.,
2001) constatent que l’exce`s de silicium n’alte`re pas la se´quence de pre´cipitation, la structure
et les parame`tres de maille des pre´curseurs me´tastables mais favorise la formation de par-
ticules/phases qui contribuent (faiblement) au durcissement en changeant la composition et
densite´ des β′′ et/ou β′ et en augmentant leur fraction volumique et re´partition (si wt% Si >
1). Si Mg/Si < 0.4, les pre´cipite´s durcissants sont moins stables lors du vieillissement, ce qui
provoque une chute des contraintes.
Une me´thode d’identiﬁcation et de quantiﬁcation (en termes de densite´, taille et forme)
des β′′, β′ et des β par MET et leur relation avec la limite d’e´lasticite´ est fournie dans (An-
dersen S.J., 1995). (Mariora C.D., Andersen S.J., Jansen J., Zandbergen H.W.,
2003), traitent de l’inﬂuence de la tempe´rature et du temps de stockage a` l’ambiante sur la
germination de la phase β′′ pour un 6082 (Al-Mg-Si) par (HR)TEM.
Une mesure relative des contraintes internes dans l’A356 peut eˆtre fournie par le calcul
de l’eﬀet Bauschinger, (Ca´ceres C.H., Griffiths J.R., Reiner P., 1996), en fonction des
contraintes d’aller et de retour et repre´sentent le taux de plasticite´ anisotrope induit. L’eﬀet
Bauschinger consiste en une dissyme´trie entre les comportements en traction et compression,
due a` un durcissement anisotrope se produisant lors d’une inversion de chargement a` cause
des contraintes internes attribue´es a` l’accumulation des dislocations sur les obstacles. L’in-
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ﬂuence de l’endommagemment sur l’eﬀet Bauschinger (et donc sur les contraintes internes)
pour l’A356 a e´te´ e´tudie´ par (Horstemeyer M.F., 1998). Sur des e´prouvettes contenant
moins de 0.1% (fraction volumique) de de´fauts de fonderie, le nombre de sites d’endomma-
gement est plus grand en traction qu’en compression. En traction, les microﬁssures peuvent
nucle´er par rupture des particules de silicium ou par de´cohe´sion de ces particules avec la ma-
trice, alors qu’en compression il ne peut y avoir que rupture des particules de silicium. Cette
rupture se fait car la matrice beaucoup plus ductile se de´forme plastiquement alors que les
particules de silicium beaucoup plus dures ne le peuvent pas. A mesure que le vieillissement
ope`re, les pre´cipite´s coalescent et relaxent les contraintes internes. Les me´canismes d’endom-
magement de l’A356 se trouvent aussi de´taille´s dans (Verdu C., Cercueil H., Communal
S., Sainfort P., Fouge`res R., 1996).
Nous avons vu que l’eutectique joue un roˆle important dans le comportement de l’alliage.
Une des solutions qui est oﬀerte pour la simulation de ce comportement consiste a` conside´rer
l’alliage comme un mate´riau biphase´ avec d’un coˆte´ l’eutectique et de l’autre la dendrite.
Un exemple de ce genre de travail avec toute la mise en donne´es ne´cessaire est fournie par
(Calabrese C., Laird C., 1974) pour un AU4 ainsi que par (Benzerga A.A., Hong S.S.,
Kim K.S., Needleman A., Van Der Giessen E., 2001) pour une e´tude Ford sur l’A356-
T6. Ce dernier tient compte de la localisation des bandes de glissement7 (sur les globules de
silicium), du mouvement des dislocations et de l’eﬀet du DAS. On trouvera dans (Jiang D.,
Wang C., 2003) une e´tude inte´ressante sur le mode de rupture d’alliages Al-Mg-Si (6063 et
6082) en fonction du mode de de´formation, de la composition chimique et du vieillissement.
Les essais sont mene´s en traction et en fatigue et les observations par MET et fractographie.
Diverses donne´es et re´fe´rences sur l’A356 utiles pour des essais de nature tre`s varie´e a`
20◦C sont disponibles dans (Brabazon D., Browne D.J., Carr A.J., 2002), comme par
exemple : traction, durete´, fatigue, fractographie, essai Charpy, mesure de densite´, porosite´,
analyse thermique... en fonction des me´thodes de fonderie. L’eﬀet du traitement HIP sur
un A356 est pre´sente´ dans (Lee M.H., Kim J.J., Kim K.H., Kim N.J., Lee S., Lee
E.W., 2003). Trois autres e´tudes regroupent de nombreuses donne´es sur la fatigue LCF de
l’A356-T6, (Stephens R.I., Berns H.D., Chernenkoff R.A., Indig R.L., Koh S.K.,
Lingenfelser D.J., Mitchell M.R., Testin R.A., Wigant C.C., 1988), (Stephens
R.I., Koh S.K., 1988) et (Stephens R.I., Mahoney B.J., Fossman R.G., 1988). Enﬁn,
(Velasco E., Colas R., Valtierra S., Mojica J.F., 1995) e´tudient l’A356 au moyen
d’essais anisothermes pour mode´liser le mate´riau dans le cadre d’une utilisation pour cu-
lasses. L’installation me´canique utilise´e dans cette e´tude est tre`s proche de la notre dite 3
barres (paragraphe a)), et un mode`le simple y est pre´sente´.
La ﬁgure I.19 pre´sente un abaque permettant d’estimer la limite d’e´lasticite´ et la durete´
Brinell en fonction du traitement thermique et de la teneur en Mg.
I.7.5 Eﬀet de l’ajout de 1w%Cu dans l’A356
Une installation similaire de fatigue thermique en opposition de phase (compression a`
chaud et traction a` froid) est pre´sente´e dans (Moizumi K., Mine K., Tezuka H., Sato
T., 2002) pour caracte´riser un A356 allie´ avec 1w%Cu, utilise´ dans les culasses diesel de la
marque ISUZU MOTORS LIMITED. Les caracte´ristiques du moteur correspondant a` cette
culasse sont : 3 litres de cylindre´e, 250 chDIN, tempe´rature maximale du pontet : 250◦C ,
pression due a` l’explosion au niveau du pontet : 180 bars. L’auteur rapporte que l’ajout de
Cu augmente la limite e´lastique en diminuant la taille des pre´cipite´s qu’il suppose eˆtre des
7Voir (Khireddine D., Rahouadj R., Clavel M., 1998) pour le principe des bandes de glissement. On
notera que les auteurs ont constate´ une dissolution des pre´cipite´s durcissants par cisaillement duˆ a` des bandes
de glissement.
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Fig. I.19 – Abaque permettant d’obtenir σ0.2 et HB en fonction du traitement thermique
et du %Mg, (Drouzy M., Jacob S., Richard M., 1980).
β′ mais augmente le nombre de pores (ce qui n’est pas sans rappeler l’eﬀet des d’Al2Cu
qui augmentent l’aptitude a` la crique, cf paragraphe I.1.3). L’e´volution de la pre´cipitation
est e´tudie´e par MET et re´sistivite´ e´lectrique. Les re´sultats des essais de fatigue thermique
reporte´s sur une courbe de Manson-Coﬃn pre´voient que la dure´e de vie est d’autant plus
grande que l’alliage est vieilli. A partir d’un e´tat T4 et pour une de´formation constante
∆εt=±1%, l’auteur obtient 409 cycles pour un revenu de 1h a` 230◦C (au pic) et 851 cycles
pour 20h a` 230◦C (sur-vieilli).
I.8 Eﬀet de la porosite´ sur la dure´e de vie en fatigue, amorc¸age
et propagation de ﬁssures
Comme nous l’avons de´ja` vu, la porosite´ a un eﬀet catastrophique sur les proprie´te´s
me´caniques des alliages d’aluminium. Une fraction volumique de pores de 1% peut conduire
a` une re´duction de 50% de la dure´e de vie en fatigue (DDV), et 20% de la limite d’endurance
par rapport au meˆme alliage sans pores (obtenu par HIP, cf paragraphe I.9), (Odegard
J.A., Pedersen K., 1994).
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L’inﬂuence des autres parame`tres me´tallurgiques (taille du DAS, traitement thermique,
pre´sence d’interme´talliques...) sera de´crite ulte´rieurement.
I.8.1 Me´canisme de rupture
Dans la plupart des cas, les ﬁssures de fatigue s’amorcent sur un pore, inde´pendamment
de la contrainte et de la de´formation, (Inguanti P.C., 1985), (Murali S., Arvind T.S.,
Raman K.S., Murphy K.S., 1997), (Powell G.W., 1994) et (Skallerud B., Iveland
T., Ha¨rkegard G., 1993). La plupart des pores conduisant a` un amorc¸age de ﬁssure sont
localise´s a` la surface du mate´riau ou juste en dessous, (Couper M.J., Neeson A.E., Grif-
fiths J.R., 1990), (Seniw M.E., Fine M.E., Chen E.Y., Meshii M., Gray J., 1997) et
(Wigant C.C., Stephens R.I., 1987).
Le nombre de cycles provoquant l’amorc¸age d’une ﬁssure de´pend des conditions de char-
gement. Il varie ge´ne´ralement de 0% (amorc¸age quasi-imme´diat) a` moins de 10% de la dure´e
de vie, (Skallerud B., Larsen P.K., 1989). La pe´riode d’amorc¸age diminue quand la taille
des pores augmente.
Apre`s la pe´riode d’amorc¸age, la chronologie de la propagation peut eˆtre divise´e sche´ma-
tiquement en 4 e´tapes :
– propagation interdendritique de la ﬁssure, alternativement dans la matrice α et le long
des interfaces particules de silicium/matrice, (Hoskin G.A., Provan J.W., Gruz-
leski J.E, 1988) et (Verdu C., Cercueil H., Communal S., Sainfort P., Fou-
ge`res R., 1996),
– propagation intradendritique de la ﬁssure, (Powell G.W., 1994),
– propagation interdendritique rapide avec endommagement des particules de silicium
devant le front de ﬁssure, (Crepeau P.N., Antolovitch S.D., Worden J.A., 1992)
et (Plumtree A., Schafer S., 1986),
– rupture ﬁnale.
Quand la ﬁssure est petite et encore dans le voisinage du pore, on observe parfois un
ralentissement ou un arreˆt de la propagation avec une fre´quence spatiale de l’ordre de grandeur
du SDAS (Evans W.J., Jones H.V., Spittle J.A., Brown S.G.R., 1994).
I.8.2 Aspect expe´rimental
La mode´lisation et la pre´vision des proprie´te´s cycliques macroscopiques du mate´riau de-
puis sa caracte´risation microscopique ne´cessitent de de´nombrer la population des pores et
la microstructure locale (joint de grain, particules eutectiques, orientation cristallographique
locale). Les re´cents de´veloppements de couplage EBSD (Electron Back Scatter Diﬀraction)8
et microtomographie X permettent d’obtenir des images 3D des de´fauts internes avec une
re´solution de l’ordre du µm, (Baruchel J., Buffie`re J.Y., Maire E., Merle P., Peix
G., 2000). Ces deux techniques combine´es, (Buffie`re J.Y., Savelli S., Jouneau P.H.,
Maire E., Fouge`res R., 2001) et (Savelli S., 2000), fournissent des cartographies de
distribution des pores qui sont corre´le´es avec les re´sultats des essais de fatigue, en s’attachant
particulie`rement a` l’amorc¸age et a` la propagation des ﬁssures graˆce aux divers techniques de
microscopie.
Les e´prouvettes choisies par (Buffie`re J.Y., Savelli S., Jouneau P.H., Maire E.,
Fouge`res R., 2001) sont en A356 (Si : 6.6-7.0, Mg : 0.29-0.34, Fe : 0.09-0.14, Ti :0.11-0.14,
Sb : 0.12-0.14, Cr :0.2, autres : < 0.01), les niveaux de porosite´ sont impose´s par adjonction
d’un me´lange gazeux H2/Ar dans le me´tal liquide a` 820◦C . Les alliages A, B et C sont
8Une e´tude de la technique EBSD applique´e aux alliages AS7 modiﬁe´s au Sr ou non, est disponible dans
(Heiberg G., Arnberg L., 2001).
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coule´s avec respectivement des me´langes a` 2, 7 et 10% de H2 dans Ar, donnant des tailles et
formes de pores diﬀe´rentes. Apre`s solidiﬁcation en moule, le mate´riau est mis en solution 10h
a` 540◦C , trempe´ et revenu 6h a` 160◦C (ce qui correspond a` un traitement thermique T6).
Les e´prouvettes sont polies pour observation ulte´rieure. Les essais de fatigue sont conduits a`
20◦C , a` 10Hz et avec un rapport de charges (σmin/σmax) R=0.1. La charge impose´e varie de
130 a` 240 MPa.
I.8.3 Re´sultat des observations
Le DAS moyen obtenu est de 30 µm. Le diame`tre moyen des globules de silicium est de 3.1
µm. Quelques compose´s interme´talliques ont e´te´ observe´s, mais leur inﬂuence sur l’amorc¸age
est ne´gligeable car la teneur en Fe de l’alliage est faible. Les grains sont de taille moyenne
310 µm ± 122 µm, et correspondent a` une dendrite.
Les deux facteurs de´ﬁnissant les pores sont : la taille e´quivalente λ (diame`tre de la sphe`re
ayant le meˆme volume que le pore e´tudie´) et la sphe´ricite´ s (rapport entre volume et surface)
qui tend vers 0 si le pore est tortueux, (Savelli S., Buffie`re J.Y., Fouge`res R., 2000).
La ﬁgure I.20 montre les re´sultats de cette classiﬁcation.
On distingue deux populations sur cette ﬁgure : la premie`re repre´sente une grande majo-
rite´ des pores, ceux-ci ont une taille e´quivalente λ < 50µm et montrent une faible corre´lation
entre taille et sphe´ricite´. La re´partition est e´quivalente pour les 3 alliages. Ces pores cor-
respondent au micro-retrait. La deuxie`me contient des pores de plus grosse taille ayant une
forte corre´lation avec la sphe´ricite´ (plus le pore est gros, moins il est sphe´rique). Leur fraction
volumique augmente avec la teneur en hydroge`ne introduit dans le me´tal. Ils correspondent
aux pores artiﬁciels qui apparaissent en cours de solidiﬁcation. Leur croissance e´tant geˆne´e
par les dendrites en formation, ils prennent une forme tre`s tortueuse. Leur fraction volumique
varie exponentiellement avec la teneur en H2.
La plupart des pores sont intergranulaires, peu sont intragranulaires (surtout a` la surface).
Le nombre de joints de grain commenc¸ant a` la surface d’un pore augmente avec la taille du
pore. En outre, les parties convexes du pore sont toujours associe´es avec des particules de
silicium eutectique (cf ﬁgure I.21). Cet arrangement typique des pores est tre`s important pour
les me´canismes d’amorc¸age de ﬁssure.
Fig. I.20 – Classiﬁcation des pores pour les 3 alliages e´tudie´s :  : alliage A, © : B et × :
C et sche´ma du pore correspondant, (Buffie`re J.Y., Savelli S., Jouneau P.H., Maire
E., Fouge`res R., 2001).
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Fig. I.21 – Position des particules de silicium eutectiques dans un pore, (a) : Image MEB
de l’inte´rieur d’un pore montrant des particules (ﬂe`che) localise´es dans la partie convexe du
pore, (b) : sche´ma de cet arrangement spatial, (Buffie`re J.Y., Savelli S., Jouneau P.H.,
Maire E., Fouge`res R., 2001).
I.8.4 Essais de fatigue
Les courbes de Wo¨lher pour les alliages A B et C sont expose´es sur la ﬁgure I.22(a).
On voit que la dure´e de vie augmente quand la contrainte diminue, et que, pour un niveau
de contrainte donne´ (entre 240 et 130 MPa), le nombre de cycles a` rupture moyen diminue
quand la quantite´ de gaz introduit dans l’alliage augmente. L’incertitude sur la dure´e de
vie augmente quand la contrainte diminue. Finalement, pour un niveau de contrainte donne´,
l’incertitude sur la dure´e de vie augmente quand la teneur en gaz diminue. Ceci montre bien
l’importance de la quantite´ et de la distribution des pores pour la dure´e de vie en fatigue.
I.8.5 Amorc¸age de ﬁssure
L’analyse des fractographies des e´prouvettes casse´es re´ve`le que dans tous les cas, la ﬁssure
responsable de la rupture s’est amorce´e sur un ou plusieurs pores localise´s a` la surface de
l’e´chantillon ou juste dessous. Rarement (seulement pour σ = 240 MPa) l’amorc¸age s’est
produit par de´cohe´sion des nodules de silicium internes (loin d’un pore), ceux-ci sont alors
probablement localise´s aux joints de grain. En observant attentivement les pores responsables
de la rupture, il apparaˆıt que l’amorc¸age se fait par de´cohe´sion de l’interface silicium/matrice.
Dans la plupart des cas, cette de´cohe´sion se produit sur une particule de Si tre`s proche d’une
partie convexe (d’un pore) presque perpendiculaire a` la contrainte applique´e. Un exemple
typique de cette de´cohe´sion et la ﬁssure resultante sont visibles sur la ﬁgure I.22(b).
Aussi bien a` forte qu’a` faible contrainte, le nombre de cycles ne´cessaire pour provoquer
ce genre de ﬁssure est toujours ne´gligeable compare´ a` la dure´e de vie (< 2%), (Buffie`re
J.Y., Savelli S., Jouneau P.H., Maire E., Fouge`res R., 2001) et (Caton M.J., Jones
J.W., Boileau J.M., Allison J.E., 1999). La pre´sence du joint de grain favorise l’amorc¸age,
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(a)
(b)
Fig. I.22 – (a) Courbes σ-Nf pour les 3 alliages,  : alliage A,  : B et  : C. Les pentes
sont respectivement -0.131, -0.168 et -0.158, (b) Micrographie optique d’une e´prouvette de
l’alliage C apre`s 15000 cycles a` 160 MPa montrant l’amorc¸age d’une ﬁssure par de´cohe´sion
de l’interface Si/Al (ﬂe`ches) au voisinage de la partie convexe d’un pore, (Buffie`re J.Y.,
Savelli S., Jouneau P.H., Maire E., Fouge`res R., 2001).
comme expose´ sur la ﬁgure I.23(1) ou` l’on peut voir un pore (P1) ayant provoque´ l’amorc¸age
d’une ﬁssure. L’analyse de l’image EBSD de la meˆme zone montre que la ﬁssure s’est amorce´e
sur la partie du pore qui contient le joint de grain (presque perpendiculaire a` la direction de la
contrainte applique´e). Une fois amorce´e, la ﬁssure s’est propage´e rapidement le long du joint
de grain (amorc¸age et propagation en 10000 cycles = 3% de la dure´e de vie), puis s’est arreˆte´e
quand l’orientation du joint de grain a change´ et est devenue moins favorable vis-a`-vis de la
de´formation applique´e. Un petit pore intragranulaire (P2) non visible sur la micrographie
optique mais proche de P1 n’a pas produit d’amorc¸age de ﬁssure.
I.8.6 Propagation de ﬁssure
A forte contrainte, les ﬁssures se propagent dans le mate´riau sans arreˆt visible a` des
frontie`res microstructurales et la dure´e de vie en fatigue peut eˆtre de´crite par une loi de
Paris. A faible contrainte, une fois amorce´es, les ﬁssures se propagent rapidement le long de
la zone eutectique jusqu’a` atteindre une taille de 10-20 µm et s’arreˆtent. Seule une faible
proportion de ces ﬁssures arrivent a` croˆıtre encore. Quand cela se produit, la croissance est
discontinue, avec de nombreux arreˆts, et peut durer plusieurs milliers de cycles. Les arreˆts
observe´s pour les ﬁssures courtes peuvent eˆtre corre´le´s a` la pre´sence des joints de grain. Ceci
est illustre´ sur la ﬁgure I.23(2), qui montre un micrographie optique (ﬁgure I.23(2)(a)) de la
ﬁssure a` la surface d’une e´prouvette d’alliage C pendant 360000 cycles. Au moins 3 arreˆts
ont e´te´ observe´s pour cette ﬁssure correspondant a` environ 100000 cycles (ﬁgure I.23(2)(c)).
L’image EBSD montre (ﬁgure I.23(2)(b) que les zones d’arreˆt correspondent a` des joints de
grain.
En eﬀet, la ﬁssure commence par se propager en mode intergranulaire et s’arreˆte a` 3% de
la dure´e de vie (lettre W sur la ﬁgure I.23). Entre 3 et 8% de la dure´e de vie, elle bifurque
(probablement a` cause d’une ﬁssure secondaire subsurfacique) et se propage, toujours en
transgranulaire. Elle s’arreˆte alors au point X qui correspond a` un joint de grain. Apre`s 50000
cycles, elle se repropage en transgranulaire en ralentissant au point Y. Puis elle s’arreˆte sur
un autre joint de grain (point Z) pendant 25000 cycles. Ensuite la coalescence avec une autre
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(1)
(2)
Fig. I.23 – (1) (a) : Micrographie optique d’une ﬁssure (ﬂe`che) a` la surface de l’alliage C
soumis a` un chargement de 0-160 MPa, (b) : image EBSD de la meˆme zone, la ﬁssure s’est
amorce´e sur P1 du coˆte´ ou` le joint de grain est perpendiculaire a` la direction de contrainte
(ﬂe`che). Aucune ﬁssure n’a e´te´ observe´e de l’autre coˆte´, ni sur le pore P2, (2) (a) : micrographie
optique de la ﬁssure a` la surface de l’alliage C apre`s 360000 cycles a` 160 MPa, (b) : image
EBSD de la meˆme zone, (c) : longueur de la ﬁssure en fonction du nombre de cycles. Les
lettres W, X, Y et Z correspondent a` des arreˆts de ﬁssure durant la propagation et peuvent
eˆtre corre´le´es a` la pre´sence des joints de grain (diﬀe´rents niveaux de gris), (Buffie`re J.Y.,
Savelli S., Jouneau P.H., Maire E., Fouge`res R., 2001).
ﬁssure conduit a` la rupture. Tre`s souvent, une zone plastique en front de ﬁssure bloque´e a e´te´
observe´e dans le grain adjacent. Des auteurs, (Caton M.J., Jones J.W., Boileau J.M.,
Allison J.E., 1999) rappellent qu’en cas de pre´sence de compose´ interme´tallique, la ﬁssure
croˆıt initialement en se conformant a` la forme de la particule, puis perpendiculairement a` la
direction de chargement, le long des interfaces silicium eutectique/matrice.
I.8.7 Relation entre caracte´ristiques du pore et me´canisme de fatigue
Les observations de tomographie indiquent que 85% des pores situe´s a` la surface ou juste
en dessous ont ge´ne´re´ une ﬁssure. Les re´sultats visibles sur la ﬁgure I.24(1) montrent que la
probabilite´ d’amorc¸age d’une ﬁssure a` partir d’un pore n’est pas force´ment corre´le´e au facteur
d’intensite´ de contrainte ni avec un crite`re de contrainte maximale. Quelques e´prouvettes
ont meˆme casse´ dans les teˆtes a` cause de pores proches de la surface a` 45 MPa seulement.
Finalement, il semble que les pores de taille e´quivalente s < 50µm ne donnent pas d’amorc¸age
de ﬁssures, (Savelli S., 2000).
Les images 3D montrent que les ﬁssures non-propageantes ont toujours une taille infe´rieure
a` celle du pore qui lui a donne´ naissance, (Buffie`re J.Y., Savelli S., Jouneau P.H.,
Maire E., Fouge`res R., 2001), cf ﬁgure I.24(2).
Autrement dit, la propagation de la ﬁssure de´pend de la distance disponible entre le bord
du pore et le prochain joint de grain oriente´ favorablement. Si elle est infe´rieure au diame`tre
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Fig. I.24 – (1)(a) Classiﬁcation des pores observe´s par tomographie, sur une e´prouvette
de l’alliage C apre`s 233000 cycles. Pour chaque pore, le niveau de contrainte eﬀective a e´te´
reporte´ en fonction du facteur d’intensite´ de contrainte, calcule´ selon les dimensions X et Y
du pore.  : pas d’amorc¸age,  : pas de propagation et © : propagation ; (b) de´ﬁnition de
X et Y sur le sche´ma 3D d’un pore, (2)(a) classiﬁcation des pores observe´s par tomographie,
sur une e´prouvette de l’alliage C apre`s 233000 cycles. Pour chaque pore, le rapport entre
la longueur Lc de la ﬁssure a` la surface (comprenant le pore) et de la dimension maximale
du pore sous la surface Lp a e´te´ reporte´ en fonction de Lp,  : propagation, × : pas de
propagation, ; (b) de´ﬁnition de Lc et Lp : en noir, intersection du pore avec la surface de
l’e´prouvette ; en gris, projection 2D de la forme 3D du pore sous la surface, (Buffie`re J.Y.,
Savelli S., Jouneau P.H., Maire E., Fouge`res R., 2001).
e´quivalent du pore, la ﬁssure ne se propagera pas et inversement.
Nous venons donc de voir que les me´canismes d’amorc¸age sont identiques a` forte et faible
contraintes pour l’A356. L’application d’une contrainte cyclique induit des de´cohe´sions entre
le silicium eutectique et la matrice, ce qui conduit a` une petite ﬁssure. Les deux facteurs
qui inﬂuencent cette de´cohe´sion sont, d’une part, l’incompatibilite´ e´lastique et plastique qui
existe entre les particules dures et fragiles de silicium et la matrice ductile, et d’autre part, la
localisation des particules de silicium pre`s des parties convexes des pores, qui agissent comme
des concentrateurs de contraintes. De plus, le roˆle du joint de grain est important en raison
de l’incompatibilite´ plastique supple´mentaire qu’il induit. En fonction de son orientation, la
nucle´ation d’une ﬁssure au joint de grain est favorable pour minimiser l’e´nergie de surface.
Les pores de grande taille, intergranulaires, favorisent l’amorc¸age.
La question qui se pose maintenant est de connaˆıtre les me´canismes de l’arreˆt de ﬁs-
sure. Nous venons de voir qu’aucune corre´lation n’est possible avec le facteur d’intensite´ de
contrainte, ni avec le niveau de contrainte autour du pore. Une simulation par e´le´ments ﬁnis
a montre´ qu’un pore tre`s tortueux avait un facteur d’intensite´ de contrainte supe´rieur de
seulement 10% au pore elliptique e´quivalent, ce re´sultats de´pend e´videmment de la ge´ome´-
trie choisie. Par contre, sa localisation est de´terminante : le facteur d’intensite´ de contrainte
augmente de 55% quand on passe d’un de´faut a` cœur a` un de´faut de meˆme taille en surface,
36 BIBLIOGRAPHIE
(Wang Q.G., Apelian D., Lados D.A., 2001a). Les pores coupant la surface peuvent
provoquer une ﬁssure a` cause de la grande valeur du facteur d’intensite´ de contrainte local, a`
l’intersection du pore et de la surface. Il est donc raisonnable de supposer que l’arreˆt de ﬁssure
se produit lorsqu’une forme d’e´quilibre 3D est atteinte et que la valeur du facteur d’intensite´
de contrainte chute a` la surface. De plus les images EBSD montrent que les ﬁssures s’arreˆtent
aussi si l’orientation du joint de grain n’est plus favorable.
Nous avons vu que la dure´e de vie en fatigue consiste en la propagation d’une ﬁssure
principale. Une loi modiﬁe´e de Paris peut alors eˆtre applique´e :
da
dN
= C
∆Km
(1−R) ∗Kf −∆K (I.9)
Avec R, le rapport de charge (R=0.1), m et C constantes du mate´riau (m=2.94,
C=2.9.10−9), Kf le facteur critique d’intensite´ de contrainte (41.5 MPa m1/2), et ∆K la
variation d’intensite´ de contrainte. La taille initiale ao de la ﬁssure conduisant a` la rupture
est e´gale a` la moyenne ge´ome´trique des dimensions transversale et late´rale du pore qui pro-
voque l’amorc¸age de la ﬁssure. La taille de la ﬁssure critique est choisie telle que ac = 2mm.
∆K est calcule´ en supposant que l’ensemble pore/ﬁssure est une entaille semi-circulaire cou-
pant la surface. Les dure´es de vie calcule´es avec l’e´quation I.9 et celles obtenus par (Mc
Evily A.J., Bao H., Ishihara S., 1999) sont reporte´es sur la ﬁgure I.25.
Fig. I.25 – (a) : Comparaison des Nf expe´rimentaux (Nexp) et calcule´s (Ncalc),  : ∆σ = 240
MPa,  : ∆σ = 200 MPa,  : ∆σ = 160 MPa, © : ∆σ = 130 MPa. La ligne pleine indique
Nexp = Ncalc. Les symboles pleins sont mis pour les re´sultats obtenus avec l’e´quation I.9 par
(Buffie`re J.Y., Savelli S., Jouneau P.H., Maire E., Fouge`res R., 2001) ; les vides
pour ceux obtenus par (Mc Evily A.J., Bao H., Ishihara S., 1999).
Pour ce type de lois, on observe un bon accord du mode`le avec les donne´es expe´rimentales
pour les fortes contraintes. Par contre, pour de faibles contraintes, les lois donnent des valeurs
largement en dec¸a` de l’expe´rience. Ceci est attribue´ a` divers facteurs, dont la fermeture des
ﬁssures par exemple, mais dans le cas pre´sent, il faudrait plutoˆt mettre en cause le rapport de
charges utilise´ et l’arreˆt des ﬁssures au joint de grain. Pour des ﬁssures de fatigue amorce´es
sur des petits pores (plus petit ∆K), (Savelli S., 2000) montrent que les arreˆts de ﬁssure
peuvent repre´senter 90% de la dure´e de vie a` 130 MPa.
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I.8.8 Mode´lisation
Un mode`le de pre´visiion de la taille, de la morphologie et de la distribution des pores a
e´te´ propose´ par (Conley J.G., Huang J., Asada J., Akiba K., 2000) pour l’A356. Les
parame`tres de ce mode`le sont : la vitesse de solidiﬁcation (donc le DAS), la teneur en H2,
ainsi que les teneurs en aﬃnant (Ti) et en modiﬁant (Sr ou Na). Il est base´ sur la re´solution
simultane´e des e´quations de conservation de masse pour le gaz dissous, et des e´quations de
continuite´ et de transfert de l’eﬀort pour le me´tal. La nucle´ation et la croissance des grains
sont simule´es avec une me´thode probabiliste utilisant des simulations de transfert de chaleur
lors de la solidiﬁcation.
La formulation du mode`le et la proce´dure expe´rimentale ne sont pas reporte´es ici. Elles
sont disponibles dans (Conley J.G., Huang J., Asada J., Akiba K., 2000) et (Huang
J., Mori T., Conley J.G, 1998).
Les re´sultats obtenus montrent que le nombre et la taille moyenne des pores diminuent
quand la vitesse de solidiﬁcation augmente9, car d’une part, le DAS diminue donc le volume
d’eutectique aussi, laissant moins de place pour la croissance du pore et d’autre part parce
que l’hydroge`ne a moins de temps pour diﬀuser. L’aﬃnant re´duit a` la fois la porosite´ et la
taille des pores pour l’A356, ce qui est conﬁrme´ par (Fang Q.T., Granger D.A., 1989).
De plus, la distribution des pores est plus uniforme, (LaOrchan W., Mulazimoglu M.H.,
Gruzleski J.E., 1994). Par contre le modiﬁant augmente le nombre de pores pour diverses
raisons :
– augmentation de la teneur en inclusions du me´lange fondu, (LaOrchan W., Mula-
zimoglu M.H., Gruzleski J.E., 1994),
– diminution de la solubilite´ de H2 dans le me´tal solide, (Emadi D., Liu H., Gruzleski
J.E., Bouchard M., 1996),
– changement de la morphologie de l’interface solide/liquide, (Sigworth G.K., 1983),
– diminution de la tension de surface du me´tal liquide, (Emadi D., Gruzleski J.E.,
Toguri J.M., 1993) et (Fang Q.T., Granger D.A., 1989),
– augmentation du volume de retrait, (Emadi D., Gruzleski J.E., Toguri J.M.,
1993).
L’addition de 100 ppm de Sr sur l’alliage A356 conduit a` une diminution de la tension de
surface du me´tal liquide de 0.79 a` 0.64 N/m (19% d’e´cart) et a` une augmentation du volume
de retrait de 5.7 a` 6.4% (12% d’e´cart).
Les re´sultats des simulations eﬀectue´es a` partir du mode`le de´crit sont en bon accord avec
l’expe´rience.
I.8.9 Eﬀet de petite ﬁssure
Les mode`les de pre´diction du nombre de cycles de propagation (qui e´quivaut a` la dure´e de
vie) propose´s par (Couper M.J., Neeson A.E., Griffiths J.R., 1990) et (Skallerud B.,
Iveland T., Ha¨rkegard G., 1993) ont tendance a` surestimer la dure´e de vie re´elle pour
les fortes contraintes. Cette erreur, mise en e´vidence par Pearson10 est imputable a` un eﬀet
de petite ﬁssure, (Caton M.J., Jones J.W., Boileau J.M., Allison J.E., 1999) pour
le 319. Sous chargement cyclique en eﬀet, les petites ﬁssures (<1-2 mm) croissent plus vite
que les longues ﬁssures (> 2mm) et pour des facteurs d’intensite´ de contrainte plus faibles.
Autrement dit, il est commune´ment admis que les petites ﬁssures peuvent se propager sous
9Ce qui est conﬁrme´ par de nombreux auteurs pour le A356 et par (Caton M.J., Jones J.W., Boileau
J.M., Allison J.E., 1999) pour le 319.
10Pearson S., Initiation of fatigue cracks in commercial aluminum alloys and the subsequent propagation
of very short cracks , Eng. Fract. Mech., 1975 ;7 :235-47. Cite´ par (Bruzzi M.S., Hugh P.E., 2002).
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des facteurs d’intensite´ de contrainte infe´rieurs au seuil macroscopique, obtenu a` l’aide de
ﬁssures longues. Ceci peut s’expliquer par 3 phe´nome`nes :
– moins d’eﬀet de fermeture de ﬁssure,
– rupture de la continuite´ me´tallurgique,
– eﬀets de plasticite´, re´ve´le´e par la pre´sence de bandes de glissement (cf ﬁgure I.34(b)).
L’alliage utilise´ dans cette e´tude est un W319 compose´ de (en wt %) : 7.43 Si, 3.33 Cu,
0.22 Mg, 0.24 Mn, 0.38 Fe, 0.01 Ni, 0.12 Ti, 0.13 Zn, 0.03 Sr et 0.03 Cr. Les e´prouvettes sont
traite´es par HIP. Le traitement thermique est T7 (mise en solution 8h a` 495◦C , trempe a`
l’eau chaude, revenu 4h a` 260◦C ). Le mode ope´ratoire est reporte´ dans (Caton M.J., Jones
J.W., Boileau J.M., Allison J.E., 1999). En utilisant la technique des re´pliques, l’auteur
met en e´vidence les valeurs seuils des facteurs d’intensite´ de contraintes et des vitesses de
propagation en fonction du type de ﬁssure et du DAS (cf tableau I.11).
Type de ﬁssure SDAS ( µm) ∆K (MPa
√
m) (a` ∆σ MPa) da/dN (m/cycle)
longue 23 2.7 < 1.10−10
(R = 0.1) 100 4.0 < 1.10−10
23 0.7 (140) 7.10−10 − 7.10−9
courte 1.1 (100)
(R = −1) 100 0.8 (140) 7.10−10 − 3.10−7
0.6 (100)
rupture 2.10−9 − 2.10−7
Tab. I.11 – Facteurs d’intensite´ de contraintes et vitesses de propagation en fonction du
type de ﬁssure et du DAS.
Ces re´sultats ne sont pas en accord avec l’e´quation I.10.
da
dN
= C(∆Kmi −∆Km) (I.10)
Une autre e´quation (e´quation I.11) a donc e´te´ propose´e :
da
dN
= Ca
(
εmax
∆σ
σ0.2
)n
(I.11)
Avec C et n constantes du mate´riau, a la demi-longueur de ﬁssure, εmax la de´formation
totale maximale durant le cycle de chargement, ∆σ l’amplitude de contrainte applique´e et
σ0.2 la limite d’e´lasticite´. Le terme entre parenthe`ses est adimensionnel. Les valeurs de ∆K
pour la fatigue cyclique peuvent eˆtre tire´es de (Suresh S., 1998).
Le meˆme mate´riau traite´ T6 (mise en solution 8h a` 495◦C , trempe a` l’eau chaude, revenu
5h a` 190◦C ) a e´te´ compare´ au T7 dans (Caton M.J., Jones J.W., Allison J.E., 2001).
Quelques re´sultats sont pre´sente´s dans le tableau I.12.
W319-T7 W319-T6
SDAS ( µm) 23 70 100 23 70 100
temps solidiﬁcation (s) 44 970 2603 44 970 2603
σy ou Re (MPa) 202 167 154 352 327 n.c.
σUTS ou Rm (MPa) 312 232 185 405 341 252
AR (%) 5.93 1.64 0.55 4.74 0.30 n.c.
Tab. I.12 – Inﬂuence du temps de solidiﬁcation et du traitement thermique sur les proprie´te´s
du W319 (HIP), (Caton M.J., Jones J.W., Allison J.E., 2001).
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Les vitesses de solidiﬁcation les plus rapides fournissent les alliages les plus re´sistants
et ayant la meilleure ductilite´. Le T6 montre une re´sistance plus e´leve´e mais une ductilite´
moindre compare´ au T7, ceci a` cause de la taille et de l’espacement des pre´cipite´s θ′. L’e´qua-
tion I.11 a e´te´ valide´e sur le T6 et T7, avec les coeﬃcients n = 1.5 pour le T6 et 2.5 pour le
T7.
De nombreuses autres donne´es de propagation de ﬁssure de fatigue sont disponibles dans
(Bray G.H., Glazov M., Rioja R.J., Li D., Gangloff R.P., 2001) pour le 2024 T351 et
dans (Mahoney B.J., Stephens R.I., 1988) sur le A356-T6. Un mode`le de comportement
des petites ﬁssures a e´te´ propose´ par (Bruzzi M.S., Hugh P.E., 2002) pour le 2124 T4
forge´ et le 359 T6 moule´, puis de´veloppe´ sur le code commercial ABAQUS. Une e´tude tre`s
comple`te portant sur le nombre de cycles a` amorc¸age de ﬁssures de fatigue en fonction des
caracte´ristiques des inclusions (nature, forme, taille, distribution...) d’un A356 T6 se trouve
dans (Fan J., McDowell D.L., Horstemeyer M.F., Gall K., 2003) avec la the´orie
et les simulations nume´riques qui s’y rapportent, base´es sur un crite`re de von Mises et un
mode`le d’endommagement de Manson-Coﬃn. Une autre e´tude, (Patton G., Rinaldi C.,
Brechet Y., Lormand G., Fouge`res R., 1998), propose un mode`le de dure´e de vie sur
un 7010, en conside´rant une ﬁssure amorce´e sur une particule de seconde phase, de´vie´e ou
non selon la proximite´ d’un joint de grain, d’autres parame`tres microstructuraux et le taux
d’endommagement. Dans (Visvanatha S.K., Straznicky P.V., Hewitt R.L., 2000), les
auteurs utilisent l’approche locale pour pre´dire une dure´e de vie d’e´prouvettes en 7050 selon
l’inﬂuence de la me´thode d’estimation de la de´formation.
L’eﬀet de la structure de solidiﬁcation sur la croissance de petites ﬁssures de fatigue pour
un A356 est pre´sente´ respectivement dans (Han S.-W., Kumai S., Sato A., 2002) et (Han
S.-W., Katsumata K., Kumai S., Sato A., 2002).
De manie`re plus ge´ne´rale, on trouve dans la litte´rature de nombreuses e´tudes portant
sur la croissance des ﬁssures de fatigue. On pourra consulter, a` titre d’exemples, (Curtis
S.A., Romero J.S., Los Rios E.R., Rodopoulos C.A., Levers A., 2003), (Lacarac
V.D., Smith D.J., Pavier M.J., 2001), (McMaster F.J., Smith D.J., 2001), (Pavlou
D.G., 2000), (Stanzl-Tschegg S.E., Mayer H., 2001) et (Zhang X.P., Li J.C., Wang
C.H., Mai Y.W., 2002). Une re´cente e´tude, (Ludwig W., Buffie`re J.Y., Savelli S.,
Cloetens P., 2003) traite de l’interaction des petites ﬁssures avec les joints de grains par
microtomographie R-X (synchrotron).
Une comparaison entre B319 (loast foam sand cast) T5, T6, T7 et A356-T6 sur la crois-
sance de ﬁssures de fatigue et le mode de rupture est expose´e dans (Chan K.S., Jones P.,
Wang Q., 2003).
I.9 Eﬀet d’autres types de de´fauts sur la dure´e de vie en fa-
tigue
Une e´tude de revue portant sur divers alliages Al-Si-Cu-Mg-Ti se trouve dans (Honma
U., Yokohama, Kitaoka, Kanbara, 1984).
L’inﬂuence des de´fauts de fonderie sur les performances en fatigue a` 20◦Cd’un A356-
T6 modiﬁe´ au Sr a e´te´ e´tudie´e par (Wang Q.G., Apelian D., Lados D.A., 2001a) et
(Wang Q.G., Apelian D., Lados D.A., 2001b) en utilisant des e´prouvettes cylindriques
non-entaille´es. Le nombre de cycles a` rupture du mate´riau avec divers DAS a e´te´ reporte´
en fonction de ∆σ, de R (σmin/σmax) et de la taille des pores. Des e´prouvettes e´talons sans
pores ont e´te´ produites par HIP (520◦C a` 100 MPa pendant 2h) avant le traitement T6 (mise
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en solution 10h a` 540◦C , trempe´, mature´ 20h et revenu 6h a` 170◦C ) le´ge`rement sous-vieilli
(le pic de durete´ a` 170◦Cest obtenu pour 8h).
Les de´fauts de fonderie comme les pores dus a` l’hydroge`ne et au retrait de solidiﬁcation
ou bien les inclusions d’oxyde11 sont connus pour avoir un eﬀet catastrophique sur les dure´es
de vie en fatigue.
Des me´thodes quantitatives pour e´tablir la relation entre dure´e de vie et taille des de´fauts
ont re´cemment e´te´ de´veloppe´es, (Couper M.J., Neeson A.E., Griffiths J.R., 1990),
(Odegard J.A., Pedersen K., 1994), (Skallerud B., Iveland T., Ha¨rkegard G.,
1993) et (Ting C.H., 1991), sans toutefois pouvoir de´terminer quels types de de´fauts sont
pre´dominants. Une compre´hension du roˆle de chaque de´faut sur la dure´e de vie en fatigue
est importante pour de´ﬁnir des seuils de tole´rance. Les de´tails du mode`le et des moyens
expe´rimentaux ne sont pas tous donne´s ici, ils sont disponibles dans (Wang Q.G., Apelian
D., Lados D.A., 2001a). On notera simplement que le mode`le mathe´matique couple une loi
de´rive´e de la loi de Paris (cf e´quation I.9) avec une statistique de Weibull et que les e´prouvettes
ont e´te´ coule´es de fac¸on a` obtenir divers degre´s controˆle´s de porosite´ et d’inclusions d’oxyde.
Les essais de fatigue sont conduits en controˆle de charge, a` 55 Hz, a` 20◦C , avec diverses
amplitudes de contrainte (70 et 100 MPa) et rapports de charges (R=0.1, 0.2, -1). Il a e´te´
montre´ que les sites d’origine de la ﬁssure provoquant la rupture sont re´partis statistiquement
sur la circonfe´rence de l’e´prouvette.
I.9.1 Examens microfractographiques
Les sites d’amorc¸age de ﬁssures de fatigue12 ont e´te´ identiﬁe´s sur le facie`s de rupture de
chaque e´prouvette par MEB et EDS. Ces sites d’amorc¸age sont quantiﬁe´s en termes d’aire
projete´e A, de longueur c et de profondeur a comme note´ sur la ﬁgure I.26. La taille initiale
de la ﬁssure sera alors conventionnellement
√
A.
Fig. I.26 – Mesure des dimensions d’un de´faut de fonderie sur le facie`s de rupture, (Wang
Q.G., Apelian D., Lados D.A., 2001a).
I.9.2 Donne´es σ −Nf et examens microfractographiques
Les re´sultats des essais de fatigue sont reporte´s sur la ﬁgure I.27(a) dans laquelle l’ampli-
tude σa = 0.5(σmax − σmin) est repre´sente´e en fonction du nombre de cycles a` rupture Nf .
11Le me´tal liquide s’oxyde au contact de l’air avant la coule´e, la peau d’oxyde ainsi forme´e a` la surface
est retenue par des ﬁltres lors de la coule´e (pouvant provoquer colmatage, malvenue ...), mais des particules
d’oxyde, de petite taille, peuvent eˆtre coule´es avec le reste du me´lange, cre´ant des inclusions ou des ﬁlms qui
favorisent l’amorc¸age de ﬁssures.
12pores, inclusions d’oxyde, interme´talliques...
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Sur la ﬁgure I.27(1), R, le rapport de charge σmin/σmax), vaut 0.1. La dispersion est eleve´e
a` cause des diﬀe´rences de taille et type de de´fauts, on peut ne´anmoins de´ﬁnir une limite de
fatigue de 60 MPa a` 107 cycles (σmax = 130 MPa) quand la taille moyenne des de´fauts est
d’environ 400 µm. Sur la ﬁgure I.27(2), R=-1, la limite de fatigue vaut 90 MPa environ a` 107
cycles quand la taille moyenne des de´fauts est de 400 µm.
Les micrographies montrent que, dans tous les cas, les ﬁssures de fatigue se sont amorce´es
sur des pores ou inclusions d’oxyde localise´s pre`s de la surface de l’e´prouvette (cf ﬁgure
I.27(2)). En ge´ne´ral, la ﬁssure causant la rupture est amorce´e et se propage a` partir d’un seul
site, mais dans les e´prouvettes a` haute teneur en de´fauts, des ﬁssures multiples ont pu eˆtre
observe´es. Dans certains cas, des marches de glissement et une de´cohe´sion des particules de
silicium eutectique avec la matrice ont e´te´ identiﬁe´es et attribue´es aux pores et surtout aux
inclusions d’oxyde. Des stries et des ligaments en forme de rivie`re montrent que la rupture
est ductile. En plus de la ﬁssure principale, on peut parfois observer des ﬁssures secondaires
venant de la re´gion eutectique. Elles semblent se former en avant du front de ﬁssure principale,
ce qui inﬂuence sa direction de croissance, et peuvent eˆtre mises en e´vidence par les stries.
Pour R=-1 on a tendance a` mater les facie`s de rupture a` force d’ouvrir et refermer la
ﬁssure.
(1)
(2)
Fig. I.27 – (1) Inﬂuence de la taille des de´fauts sur les donne´es σ−Nf de l’A356-T6 modiﬁe´
teste´ a` (a) R=0.1, (b) R=-1. → signiﬁe que l’e´prouvette n’a pas casse´ apre`s 107 cycles, (2)
Micrographies MEB montrant deux de´fauts a` l’origine de la rupture (a) pores (b) inclusion
d’oxyde, (Wang Q.G., Apelian D., Lados D.A., 2001a).
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Le facie`s comporte de nombreuses particules de silicium eutectique ﬁssure´es ou des traces
d’arrachement ainsi qu’un nombre de pores supe´rieur a` la teneur moyenne de l’alliage. Ceci
montre que le cheminement de la ﬁssure menant a` la rupture ﬁnale est conditionne´ par la
position des pores, par le biais de microﬁssures le long des re´gions eutectiques (donc totale-
ment interdendritique, cf paragraphe I.8.1). De plus, la forte concentration de contrainte qui
entoure le de´faut est favorable a` la croissance de la ﬁssure.
I.9.3 Eﬀet des diﬀe´rents de´fauts
La ﬁgure I.28(a) montre la probabilite´ de rupture en fatigue des e´prouvettes en fonction
de la dure´e de vie sur une courbe logarithmique de Weibull13. Fw(N) est la probabilite´ qu’il
y ait rupture de fatigue au cycle N , m est le module de Weibull, NO est la dure´e de vie
caracte´ristique, NFw=0.1% est la dure´e de vie a` 0.1% de la rupture ﬁnale, R est le rapport
de charges et R l’indice de re´gression. Cette ﬁgure met en e´vidence l’importance relative de
chaque type de de´faut sur les performances en fatigue : les plus endommageants sont les pores,
puis les inclusions d’oxyde (dure´e de vie 4 a` 5 fois plus longue) et enﬁn, pour un mate´riau
sans de´fauts (ou presque), les particules eutectiques et les bandes de glissement14 (dure´e de
vie 25 fois plus longue).
(a) (b)
Fig. I.28 – (a) Courbe de Weibull a` deux parame`tres pour la dure´e de vie de l’A356 modiﬁe´
contenant diﬀe´rents de´fauts, (b) Dure´e de vie en fatigue de l’A356 modiﬁe´ en fonction de la
taille des inclusions d’oxyde, (Wang Q.G., Apelian D., Lados D.A., 2001a).
I.9.4 Taille critique de de´fauts
La ﬁgure I.29 montre l’inﬂuence de la taille des pores sur la dure´e de vie pour deux valeurs
de DAS. Les e´prouvettes pour lesquelles la taille de pore est nulle ont subi un traiment HIP. Il
est clair que re´duire la taille des pores est be´ne´ﬁque pour la dure´e de vie. Jusqu’a` une taille de
pore de 25 µm, la dure´e de vie est comparable au mate´riau sans pores, donc la taille critique
de pores (dans ces conditions) sera de 25 µm, ce qui est conforme a` (Couper M.J., Neeson
A.E., Griffiths J.R., 1990). De nombreuses donne´es sur la taille critique de de´fauts pour
un A356 T6 se trouvent e´galement dans (Fan J., McDowell D.L., Horstemeyer M.F.,
Gall K., 2003).
De la meˆme fac¸on, la ﬁgure I.28(b) montre l’inﬂuence de la taille des inclusions d’oxyde sur
la dure´e de vie. Comme pour la porosite´, re´duire la taille des inclusions d’oxyde est be´ne´ﬁque
13de´tails du mode`le et du calcul de Weibull : (Wang Q.G., Apelian D., Lados D.A., 2001a).
14cf ﬁgure I.34.
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Fig. I.29 – Dure´e de vie en fatigue de l’A356 modiﬁe´ en fonction de la taille de pore (a) :
SDAS=20-25 µm, (b) : SDAS=70-75 µm, (Wang Q.G., Apelian D., Lados D.A., 2001a).
pour la dure´e de vie, mais dans une moindre mesure. La taille critique des inclusions d’oxyde
est largement supe´rieure a` la taille critique de pore dans les meˆmes conditions, ce sera donc
la taille de pore le crite`re de´terminant.
Les planches de la ﬁgure I.30 (a) et (b) (a` gauche) repre´sentent les donne´es de la ﬁgure
I.27 avec la dure´e de vie multiplie´e par la taille de de´faut pour deux rapports de charge, et
permettent d’obtenir des parame`tres utiles au calcul du nombre de cycles de propagation15
qui est compare´ au nombre de cycles a` rupture re´el ((a) et (b) a` droite). Il s’ave`re que le
nombre de cycles a` rupture re´el et le nombre de cycles de propagation calcule´ sont tre`s bien
corre´le´s, ce qui signiﬁe que la dure´e de vie totale des alliages d’aluminium (contenant des
de´fauts comme les pores et les oxydes) est principalement constitue´e d’une propagation de
ﬁssure.
On notera simplement qu’en fatigue oligocyclique (Low Cycle Fatigue, LCF : Nf < 104
cycles), le nombre de cycles provoquant l’amorc¸age d’une ﬁssure est faible : c’est donc la
propagation qui de´termine les performances en fatigue. En fatigue a` grand nombre de cycles
(High Cycle Fatigue, HCF : Nf > 104 cycles) la de´formation macroscopique est presque
e´lastique et c’est l’e´tape d’amorc¸age qui est pre´dominante, (Srivatsan T.S., Kolar D.,
Magnusen P., 2002). Un mode`le microstructural pour la pre´diction de la dure´e de vie en
HCF est propose´ par (Park J.S., Park S.H., Lee C.S., 2002).
15de´tails du calcul : (Wang Q.G., Apelian D., Lados D.A., 2001a).
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D’autre part, comme la taille de la ﬁssure de´pend de la taille du de´faut, on peut conclure
que plus le de´faut est volumineux plus la dure´e de vie sera aﬀecte´e. La taille critique de
de´faut de´pend de la microstructure (taille des silicium eutectiques, interme´talliques...). Par
exemple, le 319 qui contient beaucoup de particules interme´talliques aura une taille critique
de de´faut de 100 µm. En eﬀet les particules interme´talliques vont augmenter le nombre et la
taille des microﬁssures, et donc la taille du de´faut critique pour provoquer l’amorc¸age de la
ﬁssure conduisant a` la rupture en fatigue.
On explique que les oxydes sont moins critiques que les pores en raison de leur environne-
ment diﬀe´rent. Il y a en eﬀet plus d’interme´talliques et de silicium eutectique aux alentours
du pore. Ensuite, les oxydes sont localise´s dans les dendrites ou` les joints de grain (ou` la
ﬁssure se propage moins facilement), ils ont une morphologie principalement 2D (3D pour
les pores) et enﬁn, l’he´te´roge´ne´ite´ introduite par les oxydes est moins grande (rapport des
modules d’Young).
Une e´tude sur l’e´volution (en taille et en distribution volumique) des particules de silicium
dans un alliage Al-Si se trouve de´taille´e dans (Stoichev N., Petrov K., Yaneva S.,
Kovachev P., Tzvetanova N., 2002), en fonction du temps et de la tempe´rature.
Fig. I.30 – Contrainte applique´e en fonction de la dure´e de vie en fatigue modiﬁe´e par la
taille des de´fauts
√
A (a` gauche) et nombre de cycles a` rupture re´el en fonction du nombre de
cycles de propagation calcule´ (a` droite) pour (a) : R=0.1, (b) : R=-1, (Wang Q.G., Apelian
D., Lados D.A., 2001a).
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I.10 Eﬀet des parame`tres microstructuraux sur la dure´e de
vie en fatigue
I.10.1 Aspect expe´rimental
Pour e´tudier l’eﬀet du DAS et de la teneur en Mg sur la dure´e de vie en fatigue, (Wang
Q.G., Apelian D., Lados D.A., 2001b) et (Ca´ceres C.H., Davidson C.J., Griffiths
J.R., Wang Q.G., 1999) utilisent deux alliages d’aluminium de type AS7G, le premier a`
0.3%Mg (A356) et le second a` 0.7% (A357)16 chacun ayant e´te´ coule´ en plusieurs lots pour
obtenir des valeurs de DAS variant de 20 a` 100 µm. Les e´prouvettes sont traite´es HIP pour
e´liminer les de´fauts de fonderie. La structure de l’eutectique est la meˆme pour toutes les
e´prouvettes modiﬁe´es au Sr (notation Sr signiﬁe modiﬁe´ et um non modiﬁe´). Le
tableau I.13 donne la composition chimique des alliages utilise´s. Le traitement thermique est
T6 (cf paragraphe I.9), mais d’autres ont aussi e´te´ e´tudie´s pour ve´riﬁer leur inﬂuence sur la
dure´e de vie, cf taleau I.14.
Alliage Si Mg Fe Ti Sr Cu, Mn, Ni, Zn
356-um 7.19 0.41 0.08 0.142 <0.001 <0.001
356-Sr 7.0 0.40 0.09 0.153 0.0143 <0.001
357-um 7.09 0.69 0.09 0.155 <0.001 <0.001
357-Sr 7.10 0.68 0.08 0.149 0.0163 <0.001
Tab. I.13 – Composition chimique (wt%) des alliages utilise´s.
mise en solution maturation revenu
De´signation (h a` 540◦C ) (h a` 20◦C ) (h a` T◦C )
1/UA 1 12 4/155
T6 12 12 6/170
100/UA 100 12 4/155
Tab. I.14 – Traitement thermique des alliages utilise´s (UA=under aged).
La mesure du SDAS17 est faite sur les e´chantillons e´tat F, et les dimensions des particules
eutectiques apre`s le traitement thermique, par des moyens de microscopie classique.
I.10.2 Re´sultats des observations
La microstructure de ces alliages se compose de dendrites, d’eutectique et d’interme´tal-
liques a` base de Fe comme des plaquettes β-Al5FeSi et des e´critures chinoises π-Al9FeMg3Si5.
Les Si eutectiques et les interme´talliques occupent une fraction volumique de 7-8% et sont
bien visibles sur la ﬁgure I.31(1). La fraction volumique moyenne de particules de Si dans l’eu-
tectique est de 12% environ. L’A356 contient surtout des β-Al5FeSi (0.5% du volume total)
et l’A357 des π-Al9FeMg3Si5 (1.6% du volume total), (Wang Q.G., 1997) et (Wang Q.G.,
Davidson C.J., 2001). On en de´duit que l’augmentation de la teneur en Mg ne conduit
pas obligatoirement a` une augmentation du nombre de particules durcissantes Mg2Si dans la
16Les caracte´ristiques me´caniques (Re, Rm et AR) de cet alliage en fonction du traitement thermique sont
disponibles dans (Guo J., Zhu H., Jia J., 1998). L’optimum de proprie´te´s me´caniques compte tenu du couˆt
est obtenu pour une mise en solution de 12h a` 545◦C , trempe a` l’eau chaude, maturation pendant 24h et
revenu 6h a` 165◦C . On a alors Re=258.1 MPa, Rm=324.3 MPa et AR=5.4%.
17SDAS (µm)=39.4 T˙−0.317, avec T˙ = dT
dt
en ◦C/s.
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matrice, mais a` une augmentation du nombre et de la taille des interme´talliques, ce qui sera
tre`s ne´faste pour la dure´e de vie.
(1) (2)
Fig. I.31 – (1) Microstructures de l’A356 contenant des phases riches en Fe (a) modiﬁe´,
(b) non modiﬁe´, (2) Taille moyenne des particules de silicium et interme´talliques a` base de
Fe pour (a) A356, (b) A357 ; modiﬁe´s et non-modiﬁe´s, (Wang Q.G., Apelian D., Lados
D.A., 2001b).
La ﬁgure I.31(2) montre la taille moyenne (diame`tre du cercle e´quivalent de meˆme aire)
des particules de silicium eutectique et des interme´talliques pour les alliages modiﬁe´s et
non-modiﬁe´s A356/A357. Comme pre´vu, la diminution du SDAS re´duit la taille des parti-
cules de silicium eutectique (surtout pour les alliages non modiﬁe´s), et a` SDAS constant,
l’augmentation de la teneur en Mg augmente la taille des particules interme´talliques (la` aussi
principalement dans les conditions de non modiﬁcation). On notera enﬁn que les phases riches
en Fe ont une taille moyenne moins importante que les particules de silicium eutectique pour
l’A356, et plus importante pour l’A357.
I.10.3 Eﬀet du DAS sur les essais de fatigue
Les essais de fatigue ont e´te´ mene´s a` 55 Hz, a` 20◦C , avec diverses amplitudes de contrainte
(70 et 100MPa) et rapports de charges (R=0.1 et 0.2). La ﬁgure I.32 montre les re´sultats de
fatigue obtenus pour l’A356 modiﬁe´, traite´ par HIP, en fonction du SDAS.
On observe que de 25 a` 60 µm la dure´e de vie semble diminuer quand le DAS augmente,
alors qu’entre 60 et 80 µm la dure´e de vie augmente, ce qui n’est pas en accord avec la litte´-
rature. Les e´prouvettes e´tant exemptes de pores, la rupture est attribue´e soit a` des inclusions
d’oxyde (cf ﬁgure I.33(a)) soit a` des bandes de glissement (cf ﬁgure I.33(b)). Pour ve´riﬁer
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Fig. I.32 – Dure´e de vie en fatigue du A356-T6 modiﬁe´, sans pores (HIP) en fonction du
SDAS, (Wang Q.G., Apelian D., Lados D.A., 2001b).
l’inﬂuence de ces deux parame`tres, les e´prouvettes ayant casse´ par amorc¸age sur les oxydes
sont se´pare´es des autres et on obtient la ﬁgure I.34(a). L’allure de cette courbe (similaire a`
celle de la ﬁgure I.32) laisse penser que le minimum de dure´e de vie obtenu vers 60 µm est en
partie duˆ aux bandes de glissement, cf ﬁgure I.34(b). Leur pre´sence indique un adoucissement
local en front de ﬁssure et des mouvements de dislocations. Celles-ci vont interagir avec les
particules eutectiques, les interfaces dendrite/eutectique et les joints de grain pendant que
la de´formation se fait, conduisant a` des adoucissements locaux. Tout compose´ qui augmente
la re´sistance au de´placement des dislocations, va augmenter la contrainte interne locale et
donc la vitesse d’endommagement. Les auteurs expliquent notamment par la variation de la
distance de glissement des dislocations en fonction du DAS, que la valeur 60 µm (alliages
modiﬁe´s, 40 µm sinon) correspond a` une transition :
– SDAS < 60µm : l’origine de la ﬁssure conduisant a` la rupture est sur le joint de grain,
– SDAS > 60µm : l’origine de la ﬁssure est sur l’interface dendrite/eutectique.
Un auteur, (Ca´ceres C.H., 1999) fait la meˆme observation de minimum local pour les
courbes d’allongement a` rupture en fonction du DAS pour l’A356 modiﬁe´ ou non.
I.10.4 Eﬀet de l’oxydation
Les alliages d’aluminium s’oxydent tre`s facilement, selon l’e´quation :
2Al +
3
2
O2 → Al2O3 (I.12)
Ainsi, un ﬁlm d’alumine Al2O3 se forme quasi-instantane´ment, donnant lieu a` une couche
de passivation. Lors de l’avance´e de ﬁssure en fatigue, l’oxydation des bords de la ﬁssure due
a` l’oxyge`ne de l’air empeˆche sa fermeture, conduisant ainsi a` une re´duction de la dure´e de
vie d’un facteur pouvant atteindre 2, (Khireddine D., Rahouadj R., Clavel M., 1998)
pour un alliage Al-Li-Mg-Cu (8090) et (Stanzl-Tschegg S.E., Mayer H., 2001) pour un
2024-T351. De la meˆme fac¸on, la vapeur d’eau de l’air peut eˆtre adsorbe´e et de´compose´e en
H2 ou H atomique qui re´agira avec la matrice en la fragilisant. Il peut se cre´er alors un site
favorable d’amorc¸age.
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(a) (b)
Fig. I.33 – (a) Micrographies MEB montrant l’inclusion d’oxyde observe´ sur des facie`s
d’A356-T6 modiﬁe´ traite´s HIP, (b) Micrographies MEB montrant des bandes de glissement,
(Wang Q.G., Apelian D., Lados D.A., 2001b).
I.10.5 Eﬀet de la teneur en Mg.
La ﬁgure I.35(1) conﬁrme que l’A357 (a` plus forte teneur en Mg) se comporte de la meˆme
fac¸on que le A356 du point de vue de la dure´e de vie en fonction du SDAS (avec un minimum
a` 60 µm) mais avec une dure´e de vie caracte´ristique (N0) bien infe´rieure.
La ﬁgure I.35(2) repre´sente les meˆmes courbes pour les alliages non modiﬁe´s. Cette fois, le
minimum de dure´e de vie pour un SDAS de 60 µm a disparu (la dure´e de vie diminue avec le
SDAS), mais la dure´e de vie caracte´ristique du A357 est toujours infe´rieure a` celle du A356.
Des auteurs, (Ca´ceres C.H., Davidson C.J., Griffiths J.R., Wang Q.G., 1999)
rapportent que le magne´sium augmente la limite d’e´lasticite´ mais diminue l’allongement a`
rupture, la valeur minimale e´tant observe´e pour les DAS de 25 µm. Mg a en eﬀet tendance
a` abaisser la tempe´rature eutectique, donc a` de´velopper une structure eutectique plus he´te´-
roge`ne, ce qui augmente la taille des particules de silicium eutectique (paragraphe I.10.10),
d’autant plus si l’alliage est modiﬁe´. D’autre part l’ajout de Mg augmente le nombre et la
taille des compose´s interme´talliques a` base de Fe (cf paragraphe I.10.2). Les auteurs rap-
pellent que le mode de rupture est ductile transgranulaire pour les faibles SDAS et ductile
intergranulaire pour les SDAS plus grands. L’A357 modiﬁe´ posse`de les moins bonnes caracte´-
ristiques avec des particules de silicium eutectique et des phases interme´talliques tre`s grosses
(site d’amorc¸age pre´fe´rentiel pour le 357), on lui ajoute donc comme e´le´ment d’alliage du Be
qui augmente l’allongement a` rupture. En fonction du vieillissement, (Moizumi K., Mine
K., Tezuka H., Sato T., 2002) rapportent que le mode de rupture sera intergranulaire si
l’alliage n’est pas vieilli et transgranulaire dans le cas contraire, cf. ﬁgure I.36.
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(a) (b)
Fig. I.34 – (a) Dure´e de vie des e´prouvettes d’A356-T6 modiﬁe´, traite´es HIP, rompues sur
des bandes de glissement, en fonction du SDAS, (Wang Q.G., Apelian D., Lados D.A.,
2001b), (b) Micrographie MEB montrant un amorc¸age sur bandes de glissement, a` l’air et a`
45◦de la direction de contrainte, (Khireddine D., Rahouadj R., Clavel M., 1998).
I.10.6 Eﬀet de la modiﬁcation eutectique
Les ﬁgures I.37 (a) et (b) montrent l’inﬂuence de la modiﬁcation eutectique sur les alliages
A356/A357. Dans les deux cas, elle est be´ne´ﬁque pour la dure´e de vie (2 a` 4 fois plus longue),
(Wang Q.G., Apelian D., Lados D.A., 2001a). La singularite´ donnant un minimum de
dure´e de vie pour les DAS de 60 µm ne se retrouve que pour les alliages modiﬁe´s.
Des auteurs, (Lebyodkin M., Deschamps A., Bre´chet Y., 1997) exposent l’inﬂuence
de la morphologie et de la topologie des particules de silicium eutectique pour un AS12
contenant moins de 0.1% de Fe, modiﬁe´ par traitement thermique18 (note´ M, Modiﬁed) ou
non (note´ AC, As Cast), pour transformer la structure percole´e de silicium en plaquettes
( platelets ) ou en aiguilles ( needles ) en silicium globulaires.
Le traitement choisi est le suivant : 24h a` 563◦Cpuis trempe, il s’agit d’un compromis entre
la vitesse de globulisation et le risque de bruˆlure. La phase interme´tallique mise en e´vidence
est Al5FeSi. Les tests sont eﬀectue´s a` 20 et 300◦C . Selon la morphologie et la tempe´rature,
diﬀe´rents modes de rupture ont e´te´ observe´s. Habituellement ces modes sont : de´cohe´sion
particule/matrice, clivage de particules fragiles, rupture de joint de grain, de´cohe´sion par
bandes de cisaillement... On notera que l’alliage modiﬁe´ pre´sente une limite d’e´lasticite´ plus
e´leve´e mais un allongement a` rupture moindre, compare´ a` l’alliage non modiﬁe´. Ceci est duˆ
au durcissement de la phase α par de petits pre´cipite´s de silicium non eutectique.
A 20◦C , le comportement de l’alliage M est tre`s fragile, tre`s peu de ligaments ductiles
sont observe´s entre les particules clive´es. A 300◦C , pour les deux alliages, inde´pendamment
du traitement thermique, la rupture est ductile (pre´sence de stries). A 20◦C , l’alliage AC
montre de nombreuses traces de de´cohe´sion. Seules les plaquettes paralle`les a` la direction
de chargement sont ﬁssure´es. Par contre, l’alliage M ne montre pas de trace de de´cohe´sion,
mais de nombreuses particules ﬁssure´es. A 300◦C , pour les deux alliages, la de´cohe´sion des
interfaces Al/Si est pre´dominante. Elle se produit par accumulation de de´formation plastique
dans la matrice au voisinage des particules, alors que la rupture des particules est associe´e a`
une incompatibilite´ de contraintes entre matrice et particules. A haute tempe´rature, la plas-
ticite´ est favorise´e et aide a` relaxer ces contraintes, ce qui favorise la de´cohe´sion interfaciale.
18La modiﬁcation eutectique se fait par addition de Sr, Na... ou par changement de la vitesse de solidiﬁcation
ou encore par des traitements thermiques additionnels.
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(1) (2)
Fig. I.35 – (1) Dure´e de vie pour les deux alliages modiﬁe´s et traite´s HIP (a) en fonction du
SDAS (b) dure´e de vie dans le diagramme de Weibull, (Wang Q.G., Apelian D., Lados
D.A., 2001a) (2) Dure´e de vie pour les deux alliages non modiﬁe´s (traite´s HIP) (a) en fonction
du SDAS (b) dure´e de vie dans le diagramme de Weibull, (Wang Q.G., Apelian D., Lados
D.A., 2001b).
On pourra aussi consulter (Guiglionda G., Poole W.J., 2002) pour l’e´tude du roˆle de
l’endommagement sur la de´formation et la rupture d’alliage Al-Si lamine´s a` froid.
I.10.7 Eﬀet de la teneur en Fe
Dans (Wang Q.G., Apelian D., Lados D.A., 2001b), la teneur en Fe a e´te´ augmente´e
pour l’A357 non modiﬁe´, de 0.08% a` 0.14%. Le re´sultat de cet ajout de Fe est une diminution
de la dure´e de vie, surtout pour les grands SDAS. Mais cette baisse n’est pas aussi signiﬁcative
que pre´vu. La ﬁgure I.38(1) illustre ce phe´nome`ne.
I.10.8 Eﬀet du traitement thermique
L’inﬂuence du traitement thermique sur la dure´e de vie est pre´sente´ sur la ﬁgure I.39.
Les deux lots d’e´prouvettes ayant subi des traitements thermiques de sous-revenu (1/UA et
100/UA dans le tableau I.14) donnent une dure´e de vie caracte´ristique infe´rieure a` celle du
lot traite´ T6 (surtout le lot 1/UA).
Le traitement thermique a pour fonction de renforcer la matrice mais aussi la structure
eutectique re´sultante. Les auteurs comparent les microstructures d’un A356 avec plusieurs
traitements thermiques. Une mise en solution courte (1h) est sans eﬀet sur la structure eutec-
tique (petites particules de silicium mais gros interme´talliques riches en Fe). Si elle est trop
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Fig. I.36 – Sche´ma du chemin de propagation d’une ﬁssure de fatigue en fonction du vieillis-
sement et donc, de la taille des pre´cipite´s durcissants, dans un A356+1w%Cu-T4+1h*230◦C :
peak-aged (T64) et 20h*230◦C : over-aged (T7), selon (Moizumi K., Mine K., Tezuka H.,
Sato T., 2002).
longue, les interme´talliques riches en Fe sont dissous mais le silicium est gros et globulaire,
favorisant les ﬁssures de de´cohe´sion. Le traitement T6 est optimum.
I.10.9 Eﬀet de la limite d’e´lasticite´
Augmenter la limite d’e´lasticite´ (en changeant de traitement thermique par exemple)
diminue ∆K car le mate´riau devient plus dur donc plus fragile, ce qui signiﬁe que la taille
critique d’amorc¸age de ﬁssure de fatigue devient plus petite. Donc les petites ﬁssures peuvent
croˆıtre rapidement pendant la pe´riode d’amorc¸age. D’autre part, cela re´duit le nombre et la
taille des zones plastiques, ce qui diminue les possibilite´s de former des microﬁssures en front
de ﬁssure principale, (Wang Q.G., Apelian D., Lados D.A., 2001b). Comme la matrice
re´siste par ailleurs mieux au mouvement des dislocations, la vitesse de croissance des longues
ﬁssures pendant la pe´riode de propagation sera re´duite a` cause d’un endommagement re´duit
dans le mate´riau. Classiquement, augmenter la limite d’e´lasticite´ augmente la dure´e de vie.
I.10.10 Eﬀet de la structure eutectique
Les particules eutectiques de grande taille et allonge´es tendent a` se ﬁssurer en premier
au cours de la de´formation plastique, par nucle´ation de microﬁssures, comme observe´ sur la
ﬁgure I.38(2). Cela explique la diminution de la dure´e de vie observe´e lors de l’ajout de Mg
ainsi que l’augmentation du nombre et de la taille des interme´talliques.
La vitesse de ge´ne´ration de dommages par ﬁssuration de particules de silicium a e´te´ e´tu-
die´e par (Ca´ceres C.H., 1999) pour un A356. Cette ﬁssuration se produit parce qu’elle
permet la relaxation des contraintes locales et ceci d’autant plus facilement (a` plus faible
de´formation) que les particules de silicium sont de grande taille et allonge´es. A faible de´for-
mation (∆ε < 1%), les contraintes internes de la matrice augmentent line´airement avec la
de´formation impose´e, puis beaucoup moins vite a` plus forte de´formation. La contrainte de
ﬁssuration des particules de silicium est de l’ordre de 2 a` 5 GPa, ce qui est bien supe´rieur a`
la contrainte d’e´coulement de la matrice ( 300 MPa), et met en e´vidence un me´canisme de
report tre`s eﬃcace de la charge de la matrice sur les particules de silicium. L’alliage e´tant ren-
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(a) (b)
Fig. I.37 – (a) Dure´e de vie pour l’A356 modiﬁe´ et non modiﬁe´ en fonction (a) : du SDAS
(b) : des parame`tres de Weibull, (a) Dure´e de vie pour l’A357 modiﬁe´ et non modiﬁe´ en
fonction (a) : du SDAS (b) : des parame`tres de Weibull, (Wang Q.G., Apelian D., Lados
D.A., 2001b).
force´ par une dispersion de particules e´lastiques-fragiles, une incompatibilite´ de contraintes
se de´veloppe entre les renforts et la matrice. Elle re´sulte de la diﬀe´rence d’e´lasticite´ et de
mode de rupture puisque les particules restent e´lastiques alors que la matrice se de´forme
plastiquement.
La contrainte dans une particule de silicium re´sultant de la de´formation plastique de la
matrice peut s’e´crire :
– A faible de´formation, sous forme d’une relation line´aire, (Wang Q.G., Apelian D.,
Lados D.A., 2001b) :
σp = 2.14αµε∗ (I.13)
– A forte de´formation, la contrainte est limite´e par l’activation de la relaxation plastique
autour des renforts, conduisant a` une foreˆt de dislocations autour de la pointe de ﬁssure,
(Ca´ceres C.H., Griffiths J.R., Reiner P., 1996) :
σp = 2.14αµ
(
ε∗c +
C
2.14α
√
b
f
(
C1
L
+
C2
D
)
(ε− ε∗c)
)
(I.14)
ou` 2.14 est un parame`tre nume´rique obtenu en supposant les particules de silicium sphe´-
ro¨ıdales avec un module de cisaillement de 80GPa. α est le facteur d’e´longation, f la fraction
volumique de silicium (0.07), b le vecteur de Burgers (0.286 nm), µ le module de cisaillement
de l’aluminium (26.2 GPa), D le DAS, C est le durcissement duˆ a` la foreˆt de dislocations
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(1) (2)
Fig. I.38 – (1) Dure´e de vie pour l’A357 non modiﬁe´ avec deux teneurs en Fe en fonction
(a) : du SDAS (b) : des parame`tres de Weibull, (2) Micrographies optiques montrant des
microﬁssures observe´es dans la section transverse d’une e´prouvette de fatigue (a) : a` la surface
(b) : a` cœur. La contrainte est applique´e dans la direction verticale, (Wang Q.G., Apelian
D., Lados D.A., 2001b).
(1.25), C1/L et C2 des parame`tres nume´riques (respectivement 0.05 µ m−1 et 2, ε et ε∗ sont
les de´formations respectivement applique´e et plastique non relaxe´e et ε∗c est la de´formation
plastique au de´but de la relaxation plastique (0.007 selon des essais d’eﬀet Bauschinger).
La contribution des renforts a` la contrainte macroscopique d’e´coulement du mate´riau σf ,
peut eˆtre calcule´e par une loi de me´lange :
– A faible de´formation :
σf = σy + 2.14α0µfε∗ (I.15)
– A forte de´formation, les seules contributions a` la contrainte d’e´coulement macroscopique
au-dela` de la limite d’e´lasticite´ sont les contraintes de rappel ge´ne´re´es par les renforts :
σf = σy + 2.14α0µfε∗c + C
(
1 + f1/2
)
µ
√
b
(
C1
L
+
C2
D
)
(ε− ε∗c) (I.16)
Avec σy la limite d’e´lasticite´, α0 le facteur d’e´longation moyen des renforts dans l’alliage
non de´forme´. Les interfaces dendrite/eutectique divisent le mate´riau en re´gions isole´es de la
meˆme fac¸on que les joints de grains. Les dislocations peuvent se de´placer quasiment libre-
ment entre ces interfaces. Le DAS repre´sente donc la distance ge´ome´trique caracte´ristique de
glissement de la microstructure au-dela` de laquelle des gradients de de´formation vont cre´er
54 BIBLIOGRAPHIE
Fig. I.39 – Eﬀet du traitement thermique sur la dure´e de vie de l’A356 modiﬁe´ en fonction
des parame`tres de Weibull, (Wang Q.G., Apelian D., Lados D.A., 2001b).
une foreˆt de dislocations ge´ome´triquement ne´cessaires.
L’allongement a` rupture varie en fonction du DAS (donc de la morphologie des particules
de silicium) : 1.5-3% pour des DAS de 70 µm (silicium gros et longs), 5-8% a` 40 µm (silicium
plus ronds et petits) et 12-14% a` 20 µm (silicium tre`s petits et bien re´partis), a` 20◦C . La
rupture est intergranulaire pour les DAS <48 µm et transgranulaire pour les DAS >48 µm.
Le mode de rupture intergranulaire et l’allongement optimal a` faible DAS sont attribue´s a`
une faible densite´ des particules de silicium a` l’interface dendrite/eutectique.
Enﬁn, a` faible de´formation, le facteur de forme des particules de´termine leur vitesse de
ﬁssuration, alors qu’a` grande de´formation, le DAS controˆle la vitesse d’accumulation de dom-
mages. En supposant qu’il existe une quantite´ critique de dommage, inde´pendante du DAS
et du facteur de forme, le long des interfaces dendrites/eutectique, on peut de´crire qualitati-
vement le comportement du mate´riau a` rupture. Les diﬀe´rences de ductilite´ pour les diverses
microstructures s’expliquent alors par les diﬀe´rences de vitesse de ﬁssuration des particules
en fonction de la de´formation. On notera qu’un renfort peut se ﬁssurer plus d’une fois et
que l’inﬂuence de l’endommagement sur le durcissement duˆ a` la de´formation plastique est
relativement faible.
I.11 Relation micro-macro
I.11.1 The´orie
Les liens entre l’e´volution microstructurale du mate´riau et ses proprie´te´s me´caniques ma-
croscopiques ne sont pas faciles a` e´tablir, du fait du grand nombre de variables a` e´tudier et
de leur nature tre`s varie´e. Il est donc ne´cessaire d’e´tablir une loi de transition pour passer de
l’e´chelle du grain dans les mode`les microscopiques a` l’e´chelle macroscopique. Pour cela, deux
hypothe`ses classiques fournissent un encadrement de la solution :
– Le mode`le statique suppose que tous les grains ont le meˆme niveau de contraintes (pas
de contrainte intergranulaire re´siduelle),
– Le mode`le de Taylor, (Taylor G. I., 1938), suppose que chaque grain a la meˆme
de´formation plastique.
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Dans le cas d’un mate´riau sans texture, le re´sultat de ces deux mode`les peut s’e´crire :
∆σmacro = M.∆τmicro (I.17)
Ou` M est un facteur variant de 2.24 pour le mode`le statique a` 3.07 pour le mode`le de
Taylor pour les mate´riaux CFC. Une e´tude de revue sur l’inﬂuence de la texture des alliages
d’aluminium corroye´s dans le milieu automobile se trouve dans (Engler O., Hirsch J.,
2002).
Les approches auto-cohe´rentes donnent des valeurs interme´diaires de M, valables pour
les structures de´sordonne´es et variant au cours de la de´formation. Quelques exemples sont
donne´s dans (Berveiller M., Zaoui A., 1982) et (Fan J., 1999).
La corre´lation micro/macro a e´te´ teste´e expe´rimentalement dans deux e´tudes re´centes,
(Guillot I., Barlas B., Massinon D., Cailletaud G., 2001) pour un alliage 319 et
(Barlas B., Ovono-ovono D., Guillot I., Cailletaud G., 2002) pour le 319 et le
A356, en fonction du temps et de la tempe´rature de vieillissement en service. La mesure de
l’e´volution de la taille des pre´cipite´s (θ′ et θ pour le 319, β′, β et silicium non-eutectique pour
le A356) par MET a permis d’estimer ∆τmicro graˆce a` une loi de type Orowan, modiﬁe´e selon
(Starink M.J., Wang P., Sinclair I., Gregson P.J., 1999). Des essais de durete´ et de
fatigue en tempe´rature ont permis d’estimer ∆σmacro sur un mode`le pre´sente´ au paragraphe
IV.1. La comparaison des deux fournit des valeurs de M interme´diaires entre les mode`les
statique et de Taylor (voir paragraphe IV.4).
I.11.2 Mode`les de pre´diction
Dans une e´tude re´cente, (Gandin C.A., Bre´chet Y., Rappaz M., Canova G., Ashby
M., Schercliff H., 2002) proposent un mode`le de pre´vision de la limite d’e´lasticite´ en fonc-
tion des parame`tres du process industriel et du mate´riau. Le but de ce travail est de mieux
comprendre l’inﬂuence des microstructures engendre´es par le moulage sur l’eﬃcacite´ des di-
vers traitements de mise en solution, de trempe et de pre´cipitation. Le mode`le est base´ sur
un binaire Al-Cu19 et inte`gre des mode`les de me´tallurgie physique de la solidiﬁcation, de
transformation a` l’e´tat solide, de durcissement structural et de micro-me´canique. Il permet
d’optimiser les traitements thermiques des alliages de fonderie. De nombreuses donne´es mi-
croscopiques issues de la litte´rature sont regroupe´es dans cette e´tude. Les auteurs cherchent
en premier lieu a` de´terminer les valeurs locales de la limite d’e´lasticite´ (dans le grain) puis
appliquent une loi de transition micro/macro auto-cohe´rente pour obtenir la valeur globale.
On notera le roˆle de´terminant de l’eutectique qui est suppose´ ne contribuer que tre`s peu
au durcissement structural, et participer principalement au travail de durcissement cine´ma-
tique. Le mode`le est aussi applicable pour de tre`s faibles de´formations plastiques. Le mode`le
global est calcule´ en utilisant le mode`le de multi-couches sphe´riques de´veloppe´ par Herve´
et Zaoui20 e´tendu au comportement plastique. La limite d’e´lasticite´ se de´compose en trois
contraintes : une de durcissement de solution solide, une de durcissement de pre´cipitation
et une de durcissement de dislocation, toutes trois mode´lise´es. Une augmentation de la vi-
tesse de solidiﬁcation, de la vitesse de trempe, de la taille de grain, de la fraction volumique
d’eutectique... limitent la diﬀusion du solute´ dans la phase α. Lors de la mise en solution,
on redissout certaines phases de l’eutectique. On notera que la diminution de la teneur en
cuivre diminue la capacite´ de durcissement, contrairement aux alliages au magne´sium (cf
paragraphe I.10.2), alors qu’une mise en solution plus longue augmente cette capacite´. Pour
19Le grain est de la taille d’une dendrite, la dendrite contient des pre´cipite´s Al2Cu sous forme θ
′′, θ′ et θ, et
l’eutectique contient e´galement des Al2Cu, plus ou moins globulaires et incohe´rents avec la matrice.
20Herve´ E., Zaoui A., Int. J Engng Sci 1993, 31 :1 et Eur J Mech A/solids 1990, 9 :505 cite´s et re´sume´s par
(Gandin C.A., Bre´chet Y., Rappaz M., Canova G., Ashby M., Schercliff H., 2002) p.912-913.
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passer a` l’e´chelle macro il suﬃt de conside´rer une re´partition statistique des grains (et donc
des limites d’e´lasticite´ locales) en fonction de leur homoge´nisation, d’en de´duire un crite`re
σglobal0.2 /σ
local
0.2 , d’appliquer une loi de me´lange et d’optimiser nume´riquement.
Globalement, la limite d’e´lasticite´ augmente quand :
– la teneur en Cu augmente,
– le temps et la tempe´rature d’homoge´ne´isation augmentent,
– la vitesse de trempe augmente (en valeur absolue) apre`s homoge´ne´isation,
– la taille de grain diminue,
– le temps de solidiﬁcation diminue,
– la supersaturation de la solution solide augmente.
Les proble`mes souleve´s par ce mode`le sont :
– le mode`le de solidiﬁcation ne prend pas en compte la compe´tition entre nucle´ation et
croissance de grains,
– le mode`le des sphe`res multi-couches est un mode`le simpliﬁe´,
– seul les alliages binaires sont pris en compte,
– les autres proprie´te´s me´canique de l’alliage ne sont pas prises en compte (Rm, AR,
vieillissement, tenue en fatigue, en ﬂuage...),
– la validation expe´rimentale est base´e sur des donne´es de la litte´rature,
– l’utilisation de Thermo-Calc21 implique un calcul sur des phases a` l’e´quilibre (voir aussi
les e´tudes de (Chen S.-L., Zuo Y., Chang Y.A., 1997) et (Serriere M., Gandin
C.A., Gautier E., Archambault P., Dehmas M., 2002) tre`s similaires).
On notera que le meˆme type d’e´tude a e´te´ conduit par (Rometsch P.A., Schaffer
G.B., 2002) pour les alliages A356-A357, de nombreuses donne´es micro-me´caniques expe´ri-
mentales y sont synthe´tise´es, par (Esmaeili S., Lloyd D.J., Poole W.J., 2003) pour un
AA6111 et par (Starink M.J., Wang P., Sinclair I., Gregson P.J., 1999) pour des
MMC (Metal Matrix Composite)22. Enﬁn, un de´veloppement plus mathe´matique d’un mo-
de`le de limite d’e´lasticite´ en contraintes planes est de´taille´ dans (Barlat F., Brem J.C.,
Yoon J.W., Chung K., Dick R.E., Lege D.J., Pourboghrat F., Choi S.-H., Chu
E., 2003) pour des toˆles en alliage d’aluminium.
21Thermo-Calc version N, used with solution database Scientiﬁc Group Thermodata Europe , Stockholm
(Sweden) : Foundation for Computationnal Thermodynamics ; 1992.
22(Tanaka K., Akiniwa Y., Shimizu K., Kimura H., Adachi S., 2000) comparent les proprie´te´s des
alliages d’aluminium avec ces meˆmes alliages renforce´s par des SiC (MMC).
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I.12 Bilan
Cette e´tude bibliographique a permis de mettre en e´vidence les multiples aspects de
la me´tallurgie et de la me´canique a` mettre en œuvre dans notre de´marche. Cette partie
donne un aperc¸u de l’e´tendue des connaissances sur l’e´volution des proprie´te´s me´caniques
des alliages de fonderie en fonction de l’e´volution de la microstructure. Les principaux eﬀets
de la composition chimique ; des traitements thermiques, de la porosite´, des phe´nome`nes de
germination, croissance, coalescence ; des divers syste`mes de pre´cipitation ainsi que des divers
de´fauts et impurete´s ont e´te´ e´tudie´s.
En dehors de l’importance de ces divers parame`tres microstructuraux et de fonderie, nous
avons mis en e´vidence le roˆle de la nature des phases mises en jeu sur le comportement
global de l’alliage. En eﬀet, les se´quences de pre´cipitation de´terminent la cohe´rence de la
phase durcissante avec la matrice, et conditionnent, par conse´quent, le durcissement. Mais
la nature chimique des phases durcissantes de´termine la vitesse de perte de cette cohe´rence,
ce qui va jouer directement sur le comportement et l’endommagement des structures. Ceci
conﬁrme le bien-fonde´ de l’approche que nous avons choisie : relier l’eﬀet du vieillissement
macroscopique a` des variables microscopiques, en explorant les phe´nome`nes physiques mis en
jeux aux diﬀe´rentes e´chelles.
On note que la plupart des e´tudes de la litte´rature s’attachent a` e´tudier les proprie´te´s des
alliages a` tempe´rature ambiante d’une part, et pour des alliages de grande purete´ d’autre part.
Les e´tudes sur les alliages de fonderie a` haute tempe´rature restent relativement rares. Ensuite,
les mode`les propose´s sont le plus souvent d’ordre microscopique et ne rendent pas compte du
vieillissement comme d’une variable macroscopique ayant pour origine des e´volutions de la
microstructure. Son inﬂuence en service n’a presque jamais e´te´ e´tudie´, les auteurs s’attachant
plutoˆt a` de´crire son inﬂuence sur le durcissement lors du traitement thermique initial de la
pie`ce, que ce soit une e´prouvette ou une structure plus complexe.
Le champ d’investigation reste donc tre`s vaste pour pouvoir faire le lien entre ces e´tudes
et notre proble´matique. Le but est de prendre en compte les points cle´s de cette partie dans
un mode`le de comportement et d’endommagement appliquable a` l’e´chelle de la culasse. Ceci
ne pourra se faire qu’au travers d’une variable interne de vieillissement dont les variations
seront relie´es aux phe´nome`nes microscopiques observe´s.
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Chapitre -II-
Etude du vieillissement
Les essais me´caniques re´alise´s sont de diverses natures, leur but est de caracte´riser le
vieillissement des divers alliages de l’e´tude dans des conditions de temps et de tempe´rature
repre´sentatifs du moteur en fonctionnement. La gamme de tempe´rature choisie va donc de 20
a` 300◦C , les dure´es d’essais pouvant aller jusqu’a` 3000 heures.
Cette partie pre´sente donc ces essais, qui sont du type durete´ Vickers (micro et
macro-indentation), fatigue oligocyclique isotherme classique et e´galement fatigue thermo-
me´canique, graˆce a` une installation originale sans asservissement hydraulique (pilotage ther-
mique). On cherchera en permanence a` relier les re´sultats obtenus a` l’e´volution de la micro-
structure traduisant les eﬀets du vieillissement.
En conse´quence de l’e´tude bibliographique, les phases durcissantes envisageables dans les
alliages de fonderie appartiennent a` trois principales familles :
– Al2Cu, commune´ment rencontre´e dans les alliages au cuivre ;
– Mg2Si, pre´sente dans les alliages au magne´sium, sans cuivre ;
– une troisie`me famille pas encore de´termine´e avec certitude mais qui pourrait eˆtre du
type Q ou S, e´ventuellement pre´sente avec l’une des deux premie`res familles selon la
composition chimique en e´le´ments d’alliages.
Nous avons donc choisi six alliages de fac¸on a` en avoir au moins un dans chaque famille.
II.1 Pre´sentation des mate´riaux
Les divers mate´riaux de l’e´tude sont les suivants : AS5U3G T5 et T6, AS7U3G T5 (ASTM :
319), AS7G T7 (ASTM : A356), AS10G T7 et AS7G+0.5%Cu T7 (que l’on nommera par la
suite AS7UG T7). Typiquement, les trois premiers alliages au cuivre sont parmi ceux utilise´s
par Renault, les alliages sans cuivre par PSA et SAAB et le dernier par Isuzu (I.7.5) et BMW
(sur la culasse 2.0L diesel 150 chDIN). La composition de l’AS7U3G T5 (deuxie`me fusion) et
de l’AS7G T7 (premie`re fusion) sont expose´es dans les tableaux I.4 et I.9. Voici la composition
des autres alliages :
II.1.1 AS5U3G T5
– conductibilite´ thermique : 0.37 C.s/cm
– re´sistivite´ a` 20◦C : 5.10−6 ohm.cm
– α : 22.10−6
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Ele´ment Si Cu Mg Fe Mn Zn Ti Pb Sr
% en masse 5.46 3.39 0.34 0.36 0.19 <.1 <0.19 <0.02 0.010
Tab. II.1 – Composition de l’AS5U3 T5 (3h a` 230◦Capre`s coule´e) de deuxie`me fusion,
(Belhedi B., 1992).
– tempe´rature de solidus/liquidus : 615/525 ◦C
– retrait volumique : 1.3%
II.1.2 AS5U3G T6
Element Si Cu Mg Fe Mn Zn Ti Ca Sr
% en masse 5.25 3.2 0.20 0.14 0.003 0.010 0.113 0.001 0.011
Tab. II.2 – Composition de l’AS5U3G T6 (mise en solution 10h a` 495◦C , trempe, revenu
6h a` 210◦C ) de premie`re fusion, (Barry A., 1993).
II.1.3 AS10G T7
Element Si Cu Mg Fe Mn Zn Ti Pb Sr
% en masse 9.5 0.029 0.33 0.10 0.035 0.001 0.11 0.001 0.001
Tab. II.3 – Composition de l’AS10G T7 (mise en solution 5h a` 530◦C , trempe, revenu 5h
a` 200◦C ) de premie`re fusion.
II.1.4 AS7UG T7
Element Si Cu Mg Fe Mn Zn Ti Pb Sr
% en masse 6.85 0.47 0.33 0.16 0.022 0.039 0.13 0.003 <0.001
Tab. II.4 – Composition de l’AS7UG T7 (mise en solution 5h a` 530◦C , trempe, revenu 5h
a` 200◦C ) de premie`re fusion.
II.2 Essais de durete´
Les essais de durete´ permettent d’e´tudier les proprie´te´s de vieillissement de l’alliage en
fonction du temps et de la tempe´rature. L’e´volution de la durete´ est un bon indicateur de
celle de la limite d’e´lasticite´. On constate parfois une simple proportionnalite´ entre les deux
quantite´s, comme par exemple dans (Tiryakioglu M., Campbell J., 2003) partie I et II.
II.2.1 Description du vieillissement
Les alliages de fonderie subissent un revenu qui permet a` la microstructure de tendre vers
un e´tat stable par le de´veloppement d’une pre´cipitation ﬁne durcissante. Dans la culasse en
service, la pre´cipitation se poursuit, entraˆınant la coalescence puis la formation de gros pre´-
cipite´s incohe´rents facilement contourne´s par les dislocations, ce qui induit un adoucissement
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et pose des proble`mes de tenue a` chaud. Selon le type de pre´cipite´s durcissants contenus dans
la dendrite, la sensibilite´ au temps et a` la tempe´rature diﬀe`re. La composition chimique et le
traitement thermique, qui re´gissent les me´canismes de germination/croissance/coalescence,
de´terminent donc directement les variations de proprie´te´s me´caniques de l’alliage.
II.2.2 Caracte´risation du vieillissement a` partir des essais de durete´
Les e´chantillons sont place´s a` l’air dans un four pour des dure´es allant jusqu’a` 2000h, aﬁn
d’eˆtre repre´sentatifs de la dure´e de vie d’un moteur (un essai banc moteur pour un moteur
diesel dure environ 1500h en conditions tre`s se´ve`res). La mesure de la durete´ Vickers se
faisant a` l’ambiante, les e´chantillons sont trempe´s a` l’air puis replace´s au four pour la mesure
suivante.
Nous re´alisons des essais de macrodurete´ (charge de 10kg) pour tenir compte de toutes
les phases constituant l’alliage et de microdurete´ (charge de 3g) pour caracte´riser la dendrite
d’aluminium seule. Dans le premier cas, la dispersion est ne´gligeable, mais dans le second
cas, les re´sultats sont la moyenne de 20 mesures environ. En eﬀet, l’indentateur peut buter
sur une sous-couche plus dure (Si eutectiques ou interme´talliques non visibles a` la surface
de l’e´chantillon) qui fausse la mesure. Les donne´es concernant les alliages AS5U3G T5 et
T6 provenant de la litte´rature (mis a` part quelques essais de fatigue oligocyclique), nous ne
pouvons pre´senter leurs courbes de durete´. Les re´sultats de macrodurete´ sont reporte´s sur
la ﬁgure II.1 pour l’AS7G, l’AS10G et l’AS7U3G ; ceux de microdurete´ sur la ﬁgure II.2
pour l’AS7G, l’AS10G et II.3 pour l’AS7U3G et l’AS7UG. Pour les alliages AS7G, AS10G et
AS7U3G, les similitudes entre les courbes de macrodurete´ (qui repre´sentent l’alliage dans sa
globalite´) et les courbes de microdurete´ (qui repre´sentent la dendrite seule) montre bien que
l’adoucissement est principalement lie´ a` l’e´volution microstructurale de la dendrite.
On note des comportements tre`s diﬀe´rents selon la composition de l’alliage :
– les alliages au magne´sium (AS7G, AS10G) : au-dela` de 150◦C , la durete´ tend vers
un unique e´tat asymptotique (environ 45 Vickers), d’autant plus rapidement que la
tempe´rature est e´leve´e. Par exemple, il faut moins de 10h a` 250◦Cpour atteindre cet
e´tat et environ 700h a` 200◦C ;
– les alliages au cuivre (AS5U3, AS7U3) : l’e´tat asymptotique ﬁnal atteint (environ 60
Vickers a` 320◦C ) de´pend de la tempe´rature. Il y a donc autant d’e´tats asymptotiques
que de tempe´ratures d’essai. L’alliage au cuivre est beaucoup moins sensible a` la tem-
pe´rature et vieilli moins vite. Il faut 100h a` 320◦Cpour atteindre l’e´tat stabilise´ ;
– l’AS7UG : son comportement est interme´diaire entre les deux pre´ce´dents, il semble
avoir les meˆmes tendances que les alliages au magne´sium, mais sa vitesse de maturation
semble moins e´leve´e.
La phase Al2Cu semble donc conserver un eﬀet durcissant a` plus haute tempe´rature que
Mg2Si. La coalescence des pre´cipite´s est un phe´nome`ne thermiquement active´, on de´ﬁnit donc
une tempe´rature critique en dessous de laquelle la vitesse de coalescence est nettement plus
faible. Pour cette tempe´rature, il y a coalescence de la phase durcissante sans changement
de nature. Elle vaut 160◦Cenviron pour les Mg2Si et 200◦Cenviron pour les Al2Cu. Par
exemple, pour 2000h a` 200◦C , la phase de l’AS7U3 est toujours θ′ (paragraphe III.3.2),
mais la coalescence de cette phase a provoque´ un adoucissement signiﬁcatif. On ve´riﬁerait
de meˆme qu’a` 160◦C , les pre´cipite´s restent des β′ et que leur croissance est responsable de
l’adoucissement observe´.
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Fig. II.1 – Macrodurete´ (Hv10) de (1) l’AS7G T7 (2) l’AS10G T7 et (3) l’AS7U3G T5.
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(1)
(2)
Fig. II.2 – Microdurete´ (Hv3g) de (1) l’AS7G T7 (2) l’AS10G T7.
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(1)
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Fig. II.3 – Microdurete´ (Hv3g) de (1) l’AS7U3G T5 (2) l’AS7UG T7.
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II.2.3 Etude comparative du vieillissement
Les re´sultats de microdurete´ pour l’AS7G, AS10G, AS7UG et AS7U3G sont reporte´s sur
la ﬁgure II.4 pour 180, 200 et 220◦Caﬁn de pouvoir comparer l’e´volution du vieillissement
pour ces divers alliages. On note en premier lieu que les durete´s initiales sont diﬀe´rentes,
on passe d’une valeur de l’ordre de 130 pour l’AS7UG T7 et l’AS10G T7, a` une valeur qui
est seulement de l’ordre de 100 pour l’AS7G T7 et l’AS7U3 T5. Hors, la diﬀe´rence de limite
d’e´lasticite´ microscopique entre les mate´riaux n’est pas si marque´e. La relation entre la limite
d’e´lasticite´ et la durete´ ne semble donc pas si directe. Nous ne sommes pas en mesure de savoir
si cela est duˆ a` une le´ge`re diﬀe´rence de traitement thermique ou bien re´ellement a` un eﬀet
de composition chimique. Par contre, l’e´volution de la durete´ de chaque mate´riau aux trois
tempe´ratures est assez nette : elle est clairement infe´rieure pour les alliages au magne´sium,
par rapport aux alliages contenant du cuivre. La durete´ de l’AS10G chute beaucoup plus
rapidement que celle de l’AS7G, au de´but du temps de maintien, mais reste a` une valeur
plus e´leve´e par la suite. L’AS7U3G, qui part pourtant d’une valeur peu e´leve´e, est le plus
stable de tous les alliages, sa durete´ devient donc rapidement plus forte que les autres. Enﬁn,
comme constate´ pre´ce´demment, l’AS7UG est interme´diaire entre les alliages au magne´sium
et l’AS7U3G.
La ﬁgure II.5 repre´sente les meˆmes valeurs mais avec une e´chelle logarithmique pour le
temps ; elle permet de conﬁrmer les tendances observe´es, mis a` part le fait que l’AS7UG T7
ne semble plus interme´diaire mais plutoˆt proche de l’AS7U3G.
66 ETUDE DU VIEILLISSEMENT
50
60
70
80
90
100
110
120
130
0 500 1000 1500 2000
H
v 
(3g
)
temps (h)
microdurete a 180C
AS7UG T7
AS7G T7
AS10G T7
AS7U3G T5
(1)
50
60
70
80
90
100
110
120
130
0 500 1000 1500 2000
H
v 
(3g
)
temps (h)
microdurete a 200C
AS7UG T7
AS7G T7
AS10G T7
AS7U3G T5
(2)
50
60
70
80
90
100
110
120
130
0 500 1000 1500 2000
H
v 
(3g
)
temps (h)
microdurete a 220C
AS7UG T7
AS7G T7
AS10G T7
AS7U3G T5
(3)
Fig. II.4 – Comparaison de la microdurete´ des 4 alliages a` (1) 180 (2) 200 et (3) 220◦C .
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Fig. II.5 – Microdurete´ des 4 alliages en fonction du logarithme du temps a` (1) 200 et (2)
220◦C .
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II.3 Description des moyens d’essais me´caniques
Pour caracte´riser le comportement en fatigue des divers mate´riaux, et identiﬁer l’eﬀet du
vieillissement sur le comportement macroscopique, nous avons re´alise´ des essais de fatigue
oligocyclique (de´formations plastiques plus ou moins importantes a` chaque cycle, dure´e de
vie re´duite : < 106 cycles), isothermes et anisothermes.
II.3.1 Fatigue isotherme
a) Installation
Les essais de fatigue oligocyclique isothermes ont e´te´ re´alise´s en partie au Centre des
Mate´riaux de l’Ecole des Mines de Paris (CDM) et en partie a` l’Universite´ de Technologie de
Compie`gne (UTC). Les essais re´alise´s au CDM sont conduits sur une MTS 25 tonnes servo-
hydraulique en controˆle de de´formation totale par l’interme´diaire d’un extensome`tre (base de
mesure : 10 mm) de´veloppe´ au laboratoire, la liaison capteur-e´prouvette e´tant re´alise´e par
deux tiges d’alumine qui transmettent l’allongement ou la contraction de l’e´prouvette a` un
capteur constitue´ d’une jauge de de´formation e´talonne´e. Le tout est monte´ sur un support
ﬁxe´ sur la teˆte d’amarrage immobile de la machine d’essai. Le chauﬀage de l’e´prouvette est
assure´ par un four a` image trois zones a` lampes infra-rouge. La re´gulation est assure´e par
un boˆıtier Eurotherm relie´ a` un thermocouple de type chromel-alumel soude´ a` l’e´prouvette.
L’acquisition nume´rique se fait graˆce au logiciel ATS commercialise´ par Sisma. On utilise
l’e´prouvette de fatigue oligocyclique repre´sente´e sur la ﬁgure II.6.
Les essais re´alise´s a` l’UTC sont conduits sur une MAYES electro-me´canique, soit en
de´formation totale impose´e, soit en de´formation plastique impose´e. Le chauﬀage se fait par
un four a` re´sistances. L’incidence du temps de chauﬀage du four a e´te´ juge´e ne´gligeable.
L’acquisition nume´rique se fait sur Excel. L’e´prouvette est visse´e sur les lignes.
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Fig. II.6 – Eprouvette de fatigue oligocyclique isotherme utilise´e pour les essais re´alise´s au
CDM.
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b) Conditions expe´rimentales
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Fig. II.7 – Cycle de fatigue
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Fig. II.8 – Cycle de fatigue avec temps de
maintien
Les essais re´alise´s en de´formation totale impose´e sont syme´triques en traction et com-
pression, avec une vitesse de sollicitation ε˙ = 10−3 s−1 ce qui correspond a` une vitesse de
chargement courante, ou 2.10−5 s−1 pour caracte´riser l’eﬀet de la vitesse de sollicitation. Les
essais re´alise´s en de´formation plastique impose´e sont convertis en de´formation totale (celle-ci
e´tant variable, on donne sa valeur a` mi-dure´e de vie).
Les essais de fatigue LCF sont eﬀectue´s a` divers niveaux de de´formation, de tempe´rature,
de vieillissement, avec ou sans temps de maintien. Les cycles triangulaires de fatigue ou avec
temps de maintien en traction ou compression pour les essais de fatigue-relaxation (ﬁgure II.7
et II.8) ont e´te´ eﬀectue´s dans les meˆmes conditions que (Nicouleau-Bourles E., 1999).
c) De´termination de la dure´e de vie
On identiﬁe le nombre de cycles a` rupture en portant la contrainte σ en MPa en fonction
du temps. La dure´e d’un cycle est connue puisque nous sommes a` vitesse et amplitude de
de´formation connues. On de´ﬁnit le nombre de cycles a` rupture par une chute de contrainte
maximale mesure´e de 10% par rapport a` la valeur que l’on aurait mesure´e avec une e´volution
line´aire, voir par exemple la ﬁgure II.9.
Fig. II.9 – De´termination du nombre de cycles a` rupture (T=250◦C , ∆ = ±0.7%, e´tat
T7).
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Une autre technique utilise´e est de ve´riﬁer que le module d’Young ne varie pas au cours
de l’essai, ce qui est signiﬁcatif de l’amorc¸age d’une ﬁssure entraˆınant une diminution de la
section de l’e´prouvette.
II.3.2 Fatigue anisotherme
Nous avons vu en introduction que la tempe´rature dans les culasses au niveau du pontet
inter-soupape passe rapidement de 20◦C a` environ 280◦Cpour la puissance maximale. Du
coˆte´ de la chambre d’eau, la tempe´rature se stabilise aux alentours de 100◦C . Ce gradient
thermique se produit sur une e´paisseur de quelques millime`tres entraˆınant des contraintes de
fatigue thermome´canique e´leve´es.
a) Installation
On utilise le montage ”passif” (sans hydraulique asservie) repre´sente´ sur les ﬁgures II.10
(a) et (b). Il est compose´ de trois ressorts dispose´s a` 120◦ et de trois colonnes rigides.
A partir de ce montage, on cherche pour des cycles de tempe´rature impose´e, a` cre´er des
cycles thermome´caniques repre´sentatifs des conditions du pontet, le but ﬁnal e´tant de valider
et d’aﬃner les parame`tres discrets de comportement et d’endommagement obtenus par les
essais isothermes sur un chargement anisotherme et continu.
(a) (b)
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Fig. II.10 – (a) Vue du montage avec une e´prouvette au magne´sium mene´e a` rupture,
l’extensome`tre et son support, l’ensemble ressorts, plateaux et colonnes, le nouveau four
optique 2 lobes (b) Sche´ma descriptif, (Nicouleau-Bourles E., 1999)
Cette installation a e´te´ initialement de´veloppe´e a` l’ONERA pour caracte´riser un super
alliage a` base nickel (Cailletaud et al., 1981). Le type d’e´prouvette utilise´ est repre´sente´ sur les
ﬁgures II.11 (a) et (b). La longueur de l’e´prouvette, si elle n’est pas exactement de 116 mm,
peut conduire a` des pre´-contraintes lors du montage, qui peuvent dans certains cas persister
en cours d’essai et expliquer en partie la dispersion expe´rimentale.
Les teˆtes de l’e´prouvette sont refroidies par un circuit d’eau traversant les brides d’ancrage
de l’installation pour e´viter toute de´formation plastique hors de la base de mesure.
Un four a e´te´ spe´cialement de´veloppe´ dans le cadre de cette e´tude pour s’adapter aux
alliages d’aluminium. Il sera pre´sente´ dans le paragraphe suivant.
La mesure de la de´formation locale est assure´e par un extensome`tre a` couteaux d’alumine,
maintenu horizontal par un support souple a` ressorts (ﬁgure II.10(a)), lui-meˆme relie´ au pla-
teau infe´rieur par une e´querre. L’extensome`tre est e´talonne´ a` froid a` l’aide d’un comparateur.
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Sa base de mesure est de 10 mm.
(a) (b)
+
-
0,02
+
- 0,02
0
g6
φ8R=50
φ1
2
116
18
8
φ1
8
Fig. II.11 – (a) Vue de l’e´prouvette de fatigue thermome´canique, (b) dimensions.
Ce montage (ﬁgure II.10(b)) est un syste`me ”3 barres” ou` l’e´prouvette (1), est bride´e a` ses
deux extre´mite´s sur des plateaux en acier (2) et chauﬀe´e par le four a` lampes (6)(voir para-
graphe b)). La dilatation est en partie empeˆche´e par les ressorts en acier (3) qui imposent un
eﬀort de compression pendant le chauﬀage et induisent alors des de´formations viscoplastiques
ne´gatives. Lors du refroidissement, l’e´prouvette, qui s’est contracte´e, se retrouve en traction
sur les colonnes (4) apre`s la mise en place de cales (5) (voir e´galement ﬁg II.12(a)) pour
permettre le contact entre la colonne supe´rieure et infe´rieure. Il s’agit donc d’un montage de
fatigue thermome´canique hors-phase, souple en tempe´rature (compression sur les ressorts) et
rigide a` froid (traction sur les colonnes).
(a)
(b)
Fig. II.12 – (a) Vue de deux demi-colonnes en contact avec une cale, a` gauche le nouveau
four optique a` deux lobes et a` droite une e´prouvette au magne´sium cycle´e a` rupture (b) Vue du
socle infe´rieur avec les ressorts, les demi-colonnes et l’ancien four a` 4 ampoules horizontales.
Lors d’une utilisation pour des super-alliages (Cailletaud et al., 1981), la hauteur des cales
inse´re´es permettait de modiﬁer les contraintes a` froid. Pour les alliages d’aluminium, les cales
ne sont pas un ve´ritable parame`tre d’essai. Plus elles sont longues et plus le contact avec les
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colonnes se produit toˆt, provoquant un de´placement des boucles contrainte-de´formation sur
l’axe des de´formations, a` contrainte moyenne constante.
Comme pour les essais isothermes, l’acquisition est nume´rise´e (logiciel Notebook) et la re´-
gulation de tempe´rature se fait par un Eurotherm relie´ a` un thermocouple chromel-alumel. Les
ressorts et les colonnes sont e´quipe´s de jauges de de´formation. Les ressorts ont e´te´ e´talonne´s
simultane´ment sur une machine hydraulique de traction/compression alors que les colonnes
ont e´te´ monte´es se´pare´ment sur la machine d’essai. L’eﬀort global sera donc la moyenne des
eﬀorts des trois ressorts ajoute´e a` la somme des eﬀorts des trois colonnettes.
On peut ainsi remonter a` l’eﬀort dans l’e´prouvette :
F ep + F r + F c = 0 (II.1)
Les barreaux dans lesquels sont usine´es les e´prouvettes ont la meˆme microstructure (en
particulier, SDAS identique) que le pontet intersoupapes de la culasse.
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Fig. II.13 – (a) De´composition d’un cycle de chargement : de´placement total uT , thermique
uth, me´canique um (b) gradient dynamique du four deux lobes.
Voici comment de de´compose un cycle thermique (cf ﬁg II.13(b)) :
– lors de la mise en chauﬀe, l’e´prouvette se dilate mais son allongement est empeˆche´ par
la rigidite´ des ressorts, elle se retrouve en compression, avec de fortes contraintes et se
raccourcit par de´formation e´lastoviscoplastique ;
– lors du temps de maintien, les contraintes se relaxent et la tempe´rature e´leve´e active
un vieillissement rapide qui implique une chute progressive des proprie´te´s me´caniques
de l’allliage ;
– au cours de la descente en tempe´rature, l’e´prouvette se re´tracte jusqu’a` ce que les
colonnes supe´rieures viennent buter sur les cales ;
– lors du contact sur les cales, la longueur du syste`me est pratiquement impose´e et l’e´prou-
vette qui doit rester a` longueur constante, passe en traction.
Apre`s avoir retire´ la dilatation thermique (α∆T ) aux de´formations totales mesure´es sur
l’extensome`tre, on peut tracer des boucles contrainte/de´formation me´canique comparables
aux essais isothermes.
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b) Conception et mise au point d’un four optique a` deux lobes
Pour des raisons d’encombrement, un premier four avait e´te´ conc¸u pour recevoir des
ampoules haloge`nes horizontales, ??. L’e´prouvette e´tant verticale, le rendement e´tait faible
et il fallait 4 ampoules de 100W fonctionnant a` la tension maximale (220V) pour espe´rer
chauﬀer l’e´prouvette a` 300◦C , car l’aluminium, tre`s conducteur, e´vacue facilement la chaleur
par les teˆtes d’amarrage refroidies par la circulation d’eau. Les ampoules du four se chauﬀant
mutuellement, elles ﬁnissaient par s’endommager, ce qui provoquait des anomalies puisque
l’on n’atteignait plus la tempe´rature de consigne et que l’essai se trouvait ainsi re´gulie`rement
interrompu.
Nous avons donc entrepris la conception d’un nouveau four a` deux lobes place´s a` 120◦(la
place du troisie`me lobe e´tant prise par l’extensome`tre), contenant chacun une ampoule de
100W situe´e au foyer d’une ellipse, l’e´prouvette se situant a` l’autre foyer. Les deux lobes ellip-
tiques ont donc un foyer commun, celui ou` se trouve l’e´prouvette. Ce syste`me optique permet
d’obtenir un tre`s bon rendement puisqu’avec deux ampoules au lieu de quatre, la tension
n’atteint que 140V lorsque la tempe´rature est stabilise´e a` 300◦C . Par suite, la tenue des am-
poules a` chaud s’en trouve grandement ame´liore´e. Il faut en revanche prendre la pre´caution
d’enduire l’e´prouvette de peinture noire haute tempe´rature, aﬁn d’e´viter le re´ﬂe´chissement
du rayonnement des lampes sur la surface brillante de celle-ci.
Les plans et deux photos du four sont pre´sente´s sur les ﬁgures II.14 (a) et (b) et II.15 (a)
et (b).
(a) (b)
Fig. II.14 – (a) Plan du four en 2D (b) en 3D.
c) Conditions expe´rimentales
L’e´talonnage du four se fait en positionnant une se´rie de thermocouples le long de l’e´prou-
vette (cinq themocouples re´partis sur 30 mm). Sur la base de mesure de l’extensome`tre, pour
une consigne de 300◦C , le gradient obtenu est de 10 a` 15◦C . Si l’on conside`re le fuˆt de
l’e´prouvette dans sa globalite´, on obtient jusqu’a` 30◦Cd’e´cart en dynamique (cf ﬁg II.13(a)).
Ce gradient est relativement faible graˆce a` la diﬀusivite´ thermique e´leve´e de l’aluminium,
mais son inﬂuence sur le comportement du mate´riau est importante surtout pour les alliages
sans cuivre.
On commence par chauﬀer line´airement de 20 a` 280◦Cen 40 s puis on ralentit la chauﬀe
pour permettre l’homoge´ne´isation et e´viter de de´passer la consigne (280 a` 300◦Cen 20 s),
puis on eﬀectue un palier a` 300◦Cpendant 2 minutes et enﬁn on laisse refroidir naturellement
jusqu’a` 40◦Cen 5 minutes. Un cycle dure donc 8 minutes.
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(a) (b)
Fig. II.15 – (a) Photo du dessous d’un demi-four avec le syste`me de glissie`re pour l’ouverture,
le circuit de refroidissement et le plot de contact de l’ampoule, (b) vue du lobe elliptique poli
en aluminium.
d) Re´sultats pre´liminaires
Les re´sultats de comportement et de dure´e de vie obtenus sur cette installation sont
reporte´s dans les chapitres suivants, V.1. Seules quelques constations expe´rimentales notables
utiles a` la compre´hension du document sont pre´sente´es dans ce paragraphe.
Les essais mene´s sur cette installation mettent en e´vidence un phe´nome`ne de striction des
extre´mite´s de la base de mesure des e´prouvettes au magne´sium et un gonﬂement en tonneau
(aussi appele´ barreling ou build− up) dans la zone centrale, ce qui n’est pas le cas pour les
alliages au cuivre. Ceci est illustre´ sur les ﬁgures II.16 et II.17.
(a)
(b)
Fig. II.16 – (a) Vue du gonﬂement en tonneau et de la striction sur une e´prouvette d’AS7G
T7 cycle´e a` rupture (b) fractographie optique de la meˆme e´prouvette.
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(a)
(b)
Fig. II.17 – (a) Eprouvette au magne´sium cycle´e a` rupture, compare´e a` (b) une au cuivre,
dans les meˆmes conditions et a` nombre de cycles e´quivalent.
Ce phe´nome`ne a de´je` e´te´ observe´ par ailleurs1, lors d’essais de fatigue thermome´caniques
sur des alliages de fer, ﬁgure II.18.
Une simulation tre`s simpliﬁe´e du gonﬂement en tonneau sur 3 e´le´ments de volume, ainsi
qu’une simulation plus pousse´e en e´le´ments ﬁnis sur une e´prouvette axisyme´trique seront
pre´sente´es au paragraphe V.1.3.
II.3.3 Essais re´alise´s
Les tableaux II.5 a` II.8 re´sument les entre´es de la base expe´rimentale re´alise´e en conditions
isothermes pour les diﬀe´rents mate´riaux de l’e´tude. Elle se compose de 350 essais environ.
Un certain nombre d’entre eux ont servi a` l’identiﬁcation du comportement, puis ils ont e´te´
mene´s jusqu’a` rupture. Ils ﬁgurent dans ce cas dans la base de donne´e endommagement ,
annexe A.2. Les autres, ceux qui sont pre´sente´s dans ce qui suit, ont servi exclusivement a`
l’identiﬁcation du comportement, en prenant en compte le vieillissement. R de´ﬁnit un essai
de relaxation, la valeur de a est parfois remplace´e par le temps (h) et la tempe´rature (C) de
vieillissement. Des exemples de re´sultats sont fournis au paragraphe IV.2 en meˆme temps que
leur simulation. Les essais issus de la litte´rature ne sont pas reporte´s dans ces tableaux. Une
description plus syste`matique est reporte´e dans l’annexe conﬁdentielle A.2.
1[K.S. Sheﬄer, ”Vacuum Thermal-Mechanical Fatigue Testing of Two Iron Base High Temperature Alloys”,
NASA-CR-134524, 1974] cite´ dans : [L.F. Coﬃn, ”Fatigue at high temperature”, in ”Fracture 1977”, vol. 1,
ICF4, Waterloo, Canada, 1977], ainsi que (Meyer P., Hottebart P., Malletroit P., Massinon D.,
Clumail F., 1994)
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Fig. II.18 – Principe du gonﬂement en tonneau et de la striction lors d’essais de fa-
tigue thermo-me´canique en-phase et hors-phase issus de [K.S. Sheﬄer, ”Vacuum Thermal-
Mechanical Fatigue Testing of Two Iron Base High Temperature Alloys”, NASA-CR-134524,
1974] .
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T aini ∆εt
◦C .10−2
0 0.3, 0.4, 0.5, 0.7
20 90h-170C, 460h-170C, 100h-180C, 200h-180C, 1000h-180C 0.5
1500h-180C, 24h-200C, 280h-200C, 1000h-200C, 100h-250C 0.5
1 0.4
0 0.3, 0.4, 0.5, 0.7
100 90h-170C, 460h-170C, 100h-180C, 200h-180C, 1000h-180C 0.5
1500h-180C, 24h-200C, 280h-200C, 1000h-200C, 100h-250C 0.5
1 0.5
0 0.5
140 90h-170C, 460h-170C, 100h-180C, 200h-180C, 1000h-180C 0.5
1500h-180C, 24h-200C, 280h-200C, 1000h-200C, 100h-250C 0.5
1 0.5
0 0.5
140 90h-170C, 460h-170C, 100h-180C, 200h-180C, 1000h-180C 0.5
1500h-180C, 24h-200C, 280h-200C, 1000h-200C, 100h-250C 0.5
1 0.5
0 0.3, 0.4, 0.5, R-0.5, 0.7, 0.8
180 90h-170C, 460h-170C, 100h-180C, 200h-180C, 1000h-180C 0.5
1500h-180C, 24h-200C, 280h-200C, 1000h-200C, 100h-250C 0.5
1 0.5
0 0.5
200 90h-170C, 460h-170C, 100h-180C, 200h-180C, 1000h-180C 0.5
1500h-180C, 24h-200C, 280h-200C, 1000h-200C, 100h-250C 0.5
1 0.5
0 0.5
210 90h-170C, 460h-170C, 100h-180C, 200h-180C, 1000h-180C 0.5
1500h-180C, 24h-200C, 280h-200C, 1000h-200C, 100h-250C 0.5
1 0.5
0 0.5, 0.7, 1, R-1
250 90h-170C, 460h-170C, 100h-180C, 200h-180C, 1000h-180C 0.5
1500h-180C, 24h-200C, 280h-200C, 1000h-200C, 100h-250C 0.5
1 0.5, R-1
0 0.3, 0.4, R-0.5
300 90h-170C, 460h-170C, 100h-180C, 200h-180C, 1000h-180C 0.5
1500h-180C, 24h-200C, 280h-200C, 1000h-200C, 100h-250C 0.5
1 0.5, 0.7, 0.8, R-0.5
Tab. II.5 – Re´sume´ des essais de comportement en conditions isothermes pour l’AS7G T7.
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T aini ∆εt
◦C .10−2
20 0 0.3, 0.5
100h180C, 100h200C, 100h250C, 16h300C, 0.5
15h250C 0.3
100 0 0.3, 0.5
100h180C, 100h200C, 100h250C, 16h300C, 0.5
15h250C 0.3
140 0 0.3, 0.5
100h180C, 100h200C, 100h250C, 16h300C, 0.5
15h250C 0.3
160 0 0.3, 0.5
100h180C, 100h200C, 100h250C, 16h300C, 0.5
15h250C 0.3
180 0 0.3, 0.5
100h180C, 100h200C, 100h250C, 16h300C, 0.5
15h250C 0.3
200 0 0.3, 0.5
100h180C, 100h200C, 100h250C, 16h300C, 0.5
15h250C 0.3
16h300C R-0.5
210 0 0.3, 0.5
100h180C, 100h200C, 100h250C, 16h300C, 0.5
15h250C 0.3
250 0 0.3, 0.5
100h180C, 100h200C, 100h250C, 16h300C, 0.5
15h250C 0.3
16h300C R-0.5
300 0 0.3, 0.5
100h180C, 100h200C, 100h250C, 16h300C, 0.5
15h250C 0.3
16h300C R-0.5
Tab. II.6 – Re´sume´ des essais de comportement en conditions isothermes pour l’AS10G T7.
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T aini ∆εt
◦C .10−2
20 0 0.2, 0.3, 0.4, 0.5, 0.6, 0.7
100 0 0.3, 0.4, 0.5-2v
0 R-0.5, 0.4, 0.25, 0.3-2v,
200 0.5 R-0.5,
175h200C 0.4
220 0 0.4
250 0 0.2, 0.3, 0.4, R-0.5, 0.5-2v
170h250C, 310h280C, 185h320C 0.4
280 0 0.25, 0.35, 0.4-2v, 0.5, 0.5vit, R-0.5, 0.5(Rε=0)
140h280C 0.25
320 0 0.1, 0.2, 0.3, 0.4, 0.5
100h320C 0.4, 0.5, R-0.5, 0.5-2v
Tab. II.7 – Re´sume´ des essais de comportement en conditions isothermes pour l’AS7U3G
T5, dont une partie provient de (Nicouleau-Bourles E., 1999), 2v de´signe un essai avec
deux vitesses diﬀe´rentes par cycle (10−2 et 10−3s−1), vit de´signe un essai a` 10−2s−1.
T aini ∆εt
◦C .10−2
20 0 0.3
1 0.3
100 0 0.3
1 0.3
180 0 R-0.4
200 0 0.3, 0.4
1 0.3, R-0.4
250 0 R-0.4
300 0 0.3, 0.4, R-0.4
1 0.3
Tab. II.8 – Re´sume´ des essais de comportement en conditions isothermes pour l’AS7UG
T7.
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II.4 Bilan
Le vieillissement des divers alliages de l’e´tude a e´te´ caracte´rise´ graˆce a` des essais de durete´.
Le niveau du palier asymptotique du vieillissement pour les pre´cipite´s Al2Cu de´pend unique-
ment de la tempe´rature, alors que celui des pre´cipite´s Mg2Si de´pend uniquement du temps
au-dela` de 160◦C . Le vieillissement maximum est donc atteint aux alentours de 300◦Cpour
les alliages au cuivre, de 160◦Cpour ceux au magne´sium et de 220◦Cpour l’AS7UG. Les al-
liages contenant des pre´cipite´s Al2Cu vieillissent globalement moins que les alliages contenant
des Mg2Si. Le vieillissement de l’AS7UG est interme´diaire entre les deux types d’alliages.
Les essais oligocycliques ont permis de caracte´riser l’eﬀet du vieillissement sur le compor-
tement me´canique des six alliages. Ils forment la base d’identiﬁcation du mode´le de comporte-
ment mais e´galement du mode`le d’endommagement. Les essais de fatigue thermo-me´canique
mene´s sur l’installation anisotherme 3-barres ont mis en e´vidence le phe´nome`ne de mise
en tonneau de la base de mesure et de striction de ses extre´mite´s pour les e´prouvettes au
magne´sium.
Chapitre -III-
Etude microstructurale
Les alliages de fonderie e´tudie´s appartiennent a` deux grandes familles d’alliages : ceux
au cuivre (AS7U3G T5, AS5U3G T5 et T6) et ceux au magne´sium (AS7G T7 et AS10G
T7). Ces alliages sont couramment utilise´s par les constructeurs et les fondeurs pour ap-
porter des solutions mate´riau a` des proble`mes de tenue des culasses en service. En dehors
de la qualite´ me´tallurgique de l’alliage dans la culasse (grade, DAS, limitation des de´fauts
de fonderie, aﬃnage), la modiﬁcation de la composition chimique peut permettre de conser-
ver l’architecture de la culasse tout en solutionnant les proble`mes de rupture pre´mature´e.
Mais l’augmentation constante de la puissance unitaire spe´ciﬁque des moteurs va force´ment
prendre en de´faut les compositions chimiques utilise´es actuellement. Le but de cette partie est
de caracte´riser les syste`mes durcissants mis en jeux, par plusieurs techniques aﬁn de mieux
comprendre l’inﬂuence de l’e´volution de la microstructure sur la structure globale et d’eˆtre
capable de mettre en e´vidence l’existence et les performances d’autres syste`mes, ou plus sim-
plement d’autres compositions. La ﬁnalite´ serait d’eˆtre capable de re´pondre rapidement a` un
proble`me particulier des constructeurs par une solution mate´riau adapte´e.
Nous pre´sentons dans cette partie les observations mene´es au MEB pour ve´riﬁer le mode
de rupture des e´prouvettes isothermes sur des fractographies, au MET et en analyse d’image
pour caracte´riser les diverses phases de la microstructure, en DSC pour de´terminer l’e´volution
dynamique de cette pre´cipitation et sa stabilite´, ainsi que des simulations eﬀectue´es sur le
logiciel Thermo − calc a` l’Ecole des Mines de Nancy, qui ont conﬁrme´ l’existence d’une
troisie`me famille de pre´cipite´s pour une composition interme´diaire en cuivre.
III.1 Fractographies
III.1.1 Facie`s de re´fe´rence
Aﬁn de de´terminer les me´canismes de rupture de nos e´prouvettes, nous avons pris pour
re´fe´rence les images MEB des articles de (Dumont D., Deschamps A., Brechet Y., 2003)
et (Tiryakioglu M., Campbell J., Staley J.T., 2003), voir ﬁgures III.1, III.2 et III.3.
III.1.2 Facie`s observe´s
La ﬁgure III.4 montre l’aspect ge´ne´ral de facie`s de rupture obtenus en fatigue. A froid,
la rupture est ductile pour l’eutectique et quasiment fragile pour la dendrite (coupure nette
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Fig. III.1 – Fractographies de l’AS7G, (Tiryakioglu M., Campbell J., Staley J.T.,
2003)
(a) (b)
Fig. III.2 – (a) Rupture sur pores (b) Rupture sur particule de Si, (Tiryakioglu M.,
Campbell J., Staley J.T., 2003)
avant rupture). A chaud, la rupture est purement ductile (ﬁgure III.5(a)), avec un facie`s
encapsule´ caracte´ristique de la de´formation plastique juste avant la rupture, accompagne´
de stries de fatigue, ﬁgure III.6(a). Les zones oxyde´es sont les zones a` partir desquelles il
y a propagation stable de la ﬁssure. Des globules de silicium sont observe´s au fond des
cupules, ﬁgure III.7 et III.8. Selon la taille de ces cupules (10 a` 50µm), on peut supposer qu’il
s’agit d’une ﬁssuration intradendritique sur des petits globules de Si ou bien interdendritique,
re´sultant de la de´cohe´sion des gros globules de silicium eutectiques. Bien que les proce´de´s
de fonderie soient optimise´s pour minimiser la concentration de micro-de´fauts, ceux-ci sont
ine´vitables et provoquent des amorc¸ages subsurfaciques le plus souvent sur des peaux d’oxyde,
ﬁgure III.9 et III.10(a), accompagne´es de pores dus a` une malvenue (l’oxyde empeˆche le
me´tal en fusion de combler les cavite´s a` la solidiﬁcation), ﬁgures III.11 et III.10(b). Nous
avons e´galement observe´ des zones d’amorc¸age sur des pores seuls produits par le retrait
de solidiﬁcation (ﬁgure III.12 et III.13(a)) ou l’hydroge`ne (ﬁgureIII.14 et III.6(b)), ainsi que
sur des interme´talliques (ﬁgure III.15). Rarement, la cause de la rupture a e´te´ la de´cohe´sion
d’un silicium (voir chapitre I.8.1). Ce phe´nome`ne se produit plutoˆt lors de la propagation
qu’a` l’amorc¸age, ﬁgure III.5(b), ou lors de l’amorc¸age sur bandes de glissement. Nous avons
e´galement pu observer des terrasses de solidiﬁcation, dues aux e´tapes de progression du front
de solidiﬁcation et aux contraintes cristallographiques de croissance du cristal, ﬁgure III.16
et III.13(b).
A ce stade de l’e´tude, on choisi de ne pas prendre en compte ces aspects physiques et de se
placer a` sante´ me´tallurgique constante. Le mode`le d’amorc¸age macroscopique se place a`
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Fig. III.3 – Fractographies de l’AS7G (a) Rupture sur interme´tallique (b) Rupture ductile
(c) Rupture ductile par cisaillement (d) Rupture intergranulaire, (Dumont D., Deschamps
A., Brechet Y., 2003)
l’e´chelle de quelques centaines de microme`tres et les de´fauts qui provoquent de la dispersion,
surtout a` froid, ne seront pas pris en compte.
(a) (b)
Fig. III.4 – (a) Vue globale du facie`s d’un AS7G T7 (1%, 180◦C , aini=0, 175 cycles). (b)
Facie`s de rupture a` 100◦Cde l’AS7UG T7, zone d’amorc¸age.
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(a) (b)
Fig. III.5 – (a) De´faut ayant donne´ lieu a` une de´cohe´sion de particules de silicium (b) Vue
d’une de´chirure ductile sur l’AS10G T7 (0.3%, 180◦C , aini=0, 9200 cycles).
(a) (b)
Fig. III.6 – (a) Vue de stries de fatigue en e´lectrons re´tro-diﬀuse´s dans un AS7G T7 (1%,
180◦C , aini=0, 175 cycles) (b) pore duˆ a` l’hydroge`ne ayant provoque´ une ﬁssure, AS5U3G
T5 (0.3%, 200◦C , aini=0, 1300 cycles).
(a) (b)
Fig. III.7 – (a) et (b) Vue des cupules de rupture ductile a` 100◦Csur l’AS7UG T7 a` deux
grandissements.
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(a) (b)
Fig. III.8 – (a) et (b) Vue des cupules de rupture ductile a` 300◦Csur l’AS7UG T7 a` deux
grandissements.
(a) (b)
Fig. III.9 – (a) et (b) Peau d’oxyde dans l’AS10G T7 (0.3%, 180◦C , aini=0, 9200 cycles).
(a) (b)
Fig. III.10 – (a) Peau d’oxyde dans l’AS7UG T7 a` 300◦C , (b) pore dans la zone d’amorc¸age
a` 300◦Cde l’AS7UG T7.
86 MICROSTRUCTURE
(a) (b)
Fig. III.11 – (a) Vue d’un facie`s mettant en e´vidence un pore subsurfacique dans la zone
d’amorc¸age (b) le meˆme pore a` plus fort grandissement, mettant en e´vidence une peau d’oxyde
a` sa droite pour un AS7G T7 (1%, 180◦C , aini=0, 175 cycles).
(a) (b)
Fig. III.12 – (a) et (b) Vue d’un pore de retrait de solidication dans la zone d’amorc¸age,
AS5U3G T5 (0.3%, 200◦C , aini=0, 1300 cycles).
(a) (b)
Fig. III.13 – (a) Vue de l’inte´rieur d’un pore et des bras de dendrite secondaires de´bouchants
(b) terrasses de solidiﬁcation pour un AS5U3G T5 (0.3%, 200◦C , aini=0, 1300 cycles).
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(a) (b)
Fig. III.14 – (a) Pores duˆs a` l’hydroge`ne ou a` un arrachement de silicium (b) un de ces
pores a` plus fort grandissement pour l’AS10G T7 (0.3%, 180◦C , aini=0, 9200 cycles).
(a) (b)
Fig. III.15 – Mise en e´vidence d’interme´talliques dans l’alliage AS7UG T7 sur un facie`s
poli.
(a) (b)
Fig. III.16 – (a) et (b) Terrasses de solidiﬁcation sur un AS5U3G T5 (0.3%, 200◦C , aini=0,
1300 cycles).
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III.2 Caracte´risation de l’eutectique et du silicium dendri-
tique (AS7G-AS10G)
Cette e´tude a e´te´ mene´e sur les alliages au magne´sium car l’inﬂuence de la phase silicium
sur ces alliages est de premie`re importance. Apre`s avoir eﬀectue´ de nombreux cliche´s MET
(paragraphe III.3.2), nous avons proce´de´ au comptage des globules de silicium, eutectiques
et dendritiques1 Ces derniers sont le re´sultat de la de´composition des pre´cipite´s Mg2Si de la
phase α lors du vieillissement en tempe´rature 2. Ils sont moins durcissants que les pre´cipite´s
Mg2Si mais sont pre´ponde´rants sur la globalite´ de la dure´e de vie de la culasse.
III.2.1 Fraction de phase eutectique
Avant de re´aliser les comptages, nous avons mesure´ sur diverses micrographies la pro-
portion relative des diﬀe´rentes phases. Nous avons utilise´ plusieurs logiciels comme Optilab,
Matrox, Scion et Aphellion (ﬁgures III.17 et III.18) aﬁn de ve´riﬁer la robustesse de ces me´-
thodes d’analyse. La proportion de phase eutectique dans l’AS10G est nettement plus im-
portante que pour l’AS7G, les mesures donnent en eﬀet 50.6% de moyenne pour le premier
contre 41.2% pour le second, alors que la re`gle des segments inverses sur le diagramme binaire
Al-Si donnent the´oriquement 76.9% et 49.3%. Cette diﬀe´rence s’explique par le fait que les
alliages sont en re´alite´ multi-phase´s et qu’ils n’ont pas subi un refroidissement quasi-statique
(succession d’e´tats d’e´quilibre).
Fig. III.17 – Micrographie MEB de l’AS7G T7 et repre´sentation du constituant eutectique
en noir.
Fig. III.18 – Micrographie MEB de l’AS10G T7 et repre´sentation du constituant eutectique
en noir.
1Avec l’aide de deux e´tudiantes de l’UTC : M. FLEURY et C. GRIMAULT
2ssss→ GP (I)→ β′′ → β′ + Si + autres→ β + Si, (Gupta A.K., Lloyd D.J., Court S.A., 2001)
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III.2.2 Les Si eutectiques
a) Comptage et classification par taille
La mesure de la taille des Si eutectiques sur des coupes de chaque alliage permet de donner
une re´partition en nombre de ces particules par classes de surface (ﬁgure III.19 (a) et (b)). La
surface moyenne des particules est de 9.38 µm2 pour l’AS10G et 9.71 µm2 pour l’AS7G, et il
y a 995 particules/mm2 pour le premier et 911 particules/mm2 pour le second. Les particules
de l’AS7G sont e´videmment moins nombreuses au total que dans l’AS10G, en revanche la
re´partition des surfaces pour l’AS7G est le´ge`rement plus e´tale´e, de´notant d’une plus grande
dispersion en taille. Il n’est malheureusement pas possible de savoir si ceci est duˆ a` une le´ge`re
diﬀe´rence de traitement thermique ou bien a` un re´el eﬀet de composition chimique.
En conside´rant, en premie`re approximation, une e´paisseur de lame de 100 nm, on obtient
une fraction volumique de l’ordre de 1% pour les pre´cipite´s de silicium dendritique.
Fig. III.19 – Re´partition en nombre par taille (surface) des Si eutectiques, e´chelle logarith-
mique.
b) Facteur d’e´longation
Egalement appele´ facteur d’e´lancement, le facteur d’e´longation est le rapport de la lon-
gueur sur la largeur des particules (ﬁgure III.20). Les mesures donnent une moyenne de 1.597
pour l’AS7G et 1.550 pour l’AS10G, ce qui tend a` conﬁrmer que la microstructure eutectique
de l’AS10G est plus ﬁne.
III.2.3 Les Si dendritiques
Cette partie concerne principalement l’AS7G, sur lequel ont e´te´ mene´es la plupart des
mesures de Si dendritiques (ﬁgure III.21). Elle utilise les cliche´s MET expose´s au paragraphe
III.3.2. Les parame`tres ge´ome´triques des diﬀe´rents pre´cipite´s ont e´te´ obtenus pour des popu-
lations d’au moins 1000 particules. La conversion d’une distribution bidimensionnelle (cliche´)
en distribution tridimensionnelle se fait selon l’analyse de (Shah D., Altstetter C., 1976),
en se basant sur la me´thode de (De Hoff R.T., Rhines F.N., 1972) et (Underwood E.E.,
1970). En eﬀet, les particules qui se trouvent sur les faces supe´rieure et infe´rieure de la lame
mince peuvent avoir e´te´ coupe´es lors de sa pre´paration, ce qui favorise les faibles diame`tres.
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Fig. III.20 – Re´partition en nombre par facteur d’e´longation des Si eutectiques.
Fig. III.21 – Repre´sentation des Si dendritiques en noir pour l’AS7G T7 apre`s 300h a`
200◦C .
a) Comptage et classification par taille
Comme pre´ce´demment, la mesure de la taille des Si dendritiques permet de donner leur
re´partition par classes de surface (ﬁgure III.22 (a) et (b)). Apre`s 300h a` 200◦C , la surface
moyenne obtenue est de 3.54µm2 et il y a environ 38 particules/µm2. En comparaison avec
les Si eutectiques, on voit clairement que le nombre de Si dendritiques par unite´ de surface
est bien plus e´leve´ et leur taille bien plus faible, ce qui conﬁrme qu’ils sont issus d’une
pre´cipitation plus ﬁne.
b) Facteur d’e´longation
La re´partition par facteur d’e´longation des Si dendritiques (ﬁgure III.23) montre qu’ils
ont la meˆme forme que les Si eutectiques. Le pourcentage surfacique de Si dendritiques est
constant et vaut environ 14%.
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Fig. III.22 – Re´partition en nombre par taille (surface) des Si dendritiques de l’AS7G T7,
e´chelle logarithmique.
Fig. III.23 – Re´partition en nombre par facteur d’e´longation des Si dendritiques de l’AS7G
T7.
Fig. III.24 – Rayon moyen (en mm) des Si dendritiques de l’AS7G T7 pour divers temps
de revenu a` 200 et 220◦C .
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c) Bilan
Pour construire un mode`le de comportement me´canique avec vieillissement sur des bases
physiques, il est ne´cessaire d’inclure dans la mode´lisation l’eﬀet de la distribution de taille
des particules responsables du durcissement structural. L’inﬂuence du temps de maintien en
tempe´rature sur les Si dendritiques est expose´e sur la ﬁgure III.24. Il semble que ceux-ci
ﬁnissent par atteindre un rayon moyen maximal (cf point a` 2000h, 220◦C ), pour lequel la
coalescence des pre´cipite´s est fortement ralentie car l’e´tat d’e´quilibre est quasiment atteint et
que la zone de de´ple´tion en Si atomique autour du nodule forme une barrie`re a` la diﬀusion.
Dans tous les cas le pourcentage surfacique de Si dendritiques est constant, et comme leur
taille augmente, il est logique que leur nombre diminue. Ceci signiﬁe que les Si dendritiques
subissent eux aussi le principe de la croissance/coalescence mais avec un eﬀet moindre sur le
durcissement global de l’alliage par rapport aux pre´cipite´s Mg2Si. Ceci permet d’expliquer les
re´sultats des essais de durete´ (paragraphe II.2.2) : au-dela` de 160◦C , les alliages au magne´sium
atteignent tous la meˆme valeur asymptotique car cette valeur est re´gie par la limite de diﬀusion
des atomes de silicium entourants les nodules de silicium dendritiques.
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III.3 Microstructure, e´volution et diﬀe´rences entre mate´riaux
Comme nous l’avons vu dans les pre´ce´dents chapitres, les diverses phases durcissantes a`
prendre en compte pour nos alliages sont : θ, β, Q et de fac¸on peu probable S. Le proble`me
maintenant est de pouvoir les observer et les identiﬁer avec certitude, voire meˆme les quanti-
ﬁer. Nous disposons pour cela de plusieurs me´thodes d’observation, qui, apre`s recoupement,
doivent lever les incertitudes. La premie`re que nous allons pre´senter est la DSC.
III.3.1 Analyse des thermogrammes de DSC
Le principe de la DSC est de mesurer une variation de ﬂux de chaleur entre un e´chantillon
encapsule´ et un blanc (qui sera la capsule vide), due a` une transformation de phases lors d’un
balayage en tempe´rature. L’intervalle de tempe´rature dans notre cas va de 20 a` 600◦C . On
s’inte´resse plus a` la monte´e en tempe´rature qu’a` la descente, conforme´ment a` la litte´rature
car l’e´tat de pre´cipitation n’est pas encore aﬀecte´. Les vitesses de balayage choisies sont
typiquement : 5, 10, 20 et 40◦C/min. Lors de la formation d’une phase, la variation de ﬂux
est exothermique et le thermogramme pre´sente un pic. Lors d’une dissolution au contraire, la
variation est endothermique et l’on observera un creux. L’aire du pic repre´sente une enthalpie
de formation (ou de dissolution). Chaque phase posse`de une enthalpie et une tempe´rature de
formation propre qui de´pend de la vitesse de balayage.
a) Pre´paration des e´chantillons
Les barreaux d’aluminium sont de´coupe´s en rondelles de 5 a` 8 mm d’e´paisseur. Elles sont
ensuite tronc¸onne´es en lames de dimensions 20mm X 5mm X 0.5mm, elles-meˆme de´coupe´es
en petits carre´s de 5mm X 5mm X 0.5mm. Ces derniers sont arrondis me´caniquement et
sertis dans une capsule en aluminium. L’ensemble pe`se en ge´ne´ral environ 70 mg, la capsule
vide qui sert de re´fe´rence environ 20 mg. Les deux capsules sont pese´es exactement sur une
balance de pre´cision et leur poids est introduit dans l’ordinateur qui pilote l’essai de DSC.
b) Donne´es de la litte´rature
En ce qui concerne les caracte´ristiques de DSC des pre´cipite´s β et leurs pre´curseurs, nous
nous sommes base´s sur l’article de (Starink M.J., Zahra A.M., 1998) ou` l’on rele`vera les
donne´es suivantes (tab. III.1) :
eﬀet gamme de tempe´rature (◦C ) phase
exothermique 20 zone GP, formation β′′
endothermique 40-100 dissolution zone GP
endothermique 80-140 dissolution β′′
exothermique 180-290 formation β′
endothermique 200-300 dissolution β′
exothermique 280-330 β′ → β
endothermique 330-430 dissolution β
endothermique 449-455 fusion β (si [Mg]=10% ou plus)
Tab. III.1 – Proprie´te´s de DSC d’un alliage Al-Mg.
On y trouvera aussi des valeurs d’enthalpie de formation (15.7 kJ/mol pour β et 11.5
kJ/mol pour β′) et d’e´nergie d’activation pour la formation de β′ calcule´es selon la me´thode
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de Kissinger (Wang H.-R., Gao Y.-L., Ye Y.-F., Min G.-H., Chen Y., Teng X.-Y.,
2003)
Ln
T 2
v
=
Ea
RT
+ cte (III.1)
avec v la vitesse de balayage, R la constante des gaz parfaits et T la tempe´rature spe´ci-
ﬁque. STARINK obtient 78 kJ/mol, ce qui est proche de celle de NOZATO [NOZATO R.,
ISHIHARA S., Trans, Japan Inst., No 21, pp 580, 1980] qui trouve 77 kJ/mol ; mais pas de
MOURIK [Van MOURIK P., MAASWINKEL P., de KEIJSER T.H., MITTEMEIJER E.J.,
J. Mater. Sci., No 24, pp 3779, 1989] qui trouve 90 kJ/mol.
c) Cas de l’AS10G
Etat F : Pour pouvoir interpre´ter les re´sultats de DSC et attribuer les pics obtenus a` des
transformations de phase, il est pre´fe´rable d’avoir une ide´e pre´alable des e´ve´nements pro-
bables. On supposera que l’e´tat F (coule´ et refroidi lentement) donne les meˆmes pre´curseurs
que l’e´tat T4 mais en quantite´ moindre. En eﬀet, a` l’e´tat F, on refroidit lentement, donc
les e´le´ments d’alliage sont rejete´s a` l’avant du front de solidiﬁcation par chute de la solubi-
lite´ dans la dendrite et se´gre`gent dans le liquide. A l’e´tat T4, la trempe permet de ﬁger la
structure avec une solubilite´ maximale en e´le´ments d’alliage dans la phase dendritique. Donc
la seule diﬀe´rence entre ces deux e´tats sera la teneur de la dendrite en e´le´ments d’alliage et
on s’attend a` obtenir les meˆmes pre´curseurs, a` savoir des zones GP et des β′′. Comme leur
quantite´ est tre`s faible, on s’attend aussi a` avoir des pics moins visibles. Les tempe´ratures au
dela` de 500◦Cne concernant que les interme´talliques et l’eutectique et celles en dessous de
100◦Cque les zones GP tre`s peu stables, on ne s’inte´ressera qu’a` la gamme 100-500◦C . On
se´pare les pics endo et exothermiques et on rele`ve leur tempe´rature caracte´ristique, qui varie
avec la vitesse de balayage. Cette tempe´rature de transformation de phase dynamique n’est
pas directement comparable avec ce qui se passe dans les culasses ou` les vitesses mises en jeu
ne sont pas du tout les meˆmes. Mais les informations apporte´es par ces essais sur la stabilite´
des phases et sur leur concentration dans l’alliage sont tre`s utiles. Comme dans (Starink
M.J., Zahra A.M., 1998), on se´pare transformation, germination et dissolution de phase.
Pour e´viter les erreurs, on ve´riﬁe que dans une meˆme se´rie de pics l’enthalpie (aire sous le
pic) reste du meˆme ordre de grandeur. On calcule alors les e´nergies d’activation de chaque
se´rie avec l’e´quation III.1. On pre´sentera les re´sultats comme dans le tableau III.1 (cf tableau
III.2). Les valeurs aberrantes ont e´te´ retire´es et les grandissements permettant l’exploitation
des pics les plus petits ne sont pas pre´sente´s. Les thermogrammes sont pre´sente´s en annexe
A.1.
eﬀet tempe´rature des pics Energie d’activation phase
(◦C ) (kJ/mol)
exothermique 252.9, 270.7, 279.6 111.7 β′′ → β′
exothermique 358.5, 376.7, 372.7 119.4 β′ → β
endothermique 398.7, 422.8, 441.3 117.2 dissolution des β
Tab. III.2 – Re´sultats de DSC de l’AS10G F.
Etat T4 : L’e´tat T4 correspond a` une mise en solution 5h a` 540◦C , trempe´ et mature´ a`
l’ambiante. Il est commune´ment admis que cet e´tat correspond a` la formation des zones GP
et des β′′. Les re´sultats sont pre´sente´s dans le tableau III.3.
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eﬀet tempe´rature des pics Energie d’activation phase
(◦C ) (kJ/mol)
exothermique 223.4, 236.2, 249.0, 266.2 100.3 β′′ → β′
exothermique 265.2, 282.0, 287.9, 305.3 128.5 formation β′
endothermique 290.4, 305.1, 316.6, 340.4 111.2 dissolution β′
exothermique 317.1, 333.9, 348.9, 367.5 120.6 β′ → β
endothermique 345.5, 370.2, 369.3, 390.4 144.9 dissolution β
Tab. III.3 – Re´sultats de DSC de l’AS10G T4.
Etat T7 : L’e´tat T7 correspond a` une mise en solution 5h a` 540◦C , trempe´ et revenu 5h a`
200◦C . Ce traitement correspond aux phases β′′ et dans une moindre mesure β′. Les re´sultats
pre´sente´s ici sont des estimations car nous n’avons pu faire que deux thermogrammes a` 10 et
20 K/min, cf tableau III.4.
eﬀet tempe´rature des pics Energie d’activation phase
(◦C ) (kJ/mol)
exothermique 297.5, 308.5 160.* formation β′
exothermique 358.6, 375. 132.5* β′ → β
endothermique 316.7, 357.5 112.8* dissolution β′
Tab. III.4 – Re´sultats de DSC de l’AS10G T7. * = estimations.
Par rapport aux re´sultats obtenus pour cet alliage a` l’e´tat T4, on retrouve les meˆmes
gammes de tempe´ratures spe´ciﬁques et d’e´nergies d’activation mais a` partir d’un e´tat de
pre´cipitation plus avance´. En eﬀet, les transformations des β′′ n’apparaˆıt pas et l’on commence
directement par la transformation des β′.
d) Cas de l’AS7G
Etat F : L’e´tat F de cet alliage n’a pas e´te´ e´tudie´. On pourra se reporter aux re´sultats de
l’AS10G F au paragraphe c).
Etat T4 : Les re´sultats sont pre´sente´s dans le tableau III.5.
eﬀet tempe´rature des pics Energie d’activation phase
(◦C ) (kJ/mol)
exothermique 238.4, 252.5, 263.2 117.3 β′′ → β′
exothermique 272.4, 284.5, 299.4 123.5 formation β′
endothermique 288.1, 301.2, 316.3, 333.2 120.4 dissolution β′
exothermique 317.5, 327.3, 341.2, 356.9 150.7 β′ → β
Tab. III.5 – Re´sultats de DSC de l’AS7G T4.
Les re´sultats obtenus sont tre`s proches de ceux de l’AS10G T4 (tableau III.3), autant du
point de vue des tempe´ratures spe´ciﬁques que des e´nergies d’activation.
Etat T7 : Les re´sultats sont pre´sente´s dans le tableau III.6.
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eﬀet tempe´rature des pics Energie d’activation phase
(◦C ) (kJ/mol)
exothermique 296.1, 306.8, 319.8 154.6 formation β′
exothermique 342.8, 354.5, 370.9 151. β′ → β
Tab. III.6 – Re´sultats de DSC de l’AS7G T7.
A nouveau les re´sultats sont proches de ceux de l’AS10G T7, sauf que le pic de dissolution
des β n’apparaˆıt pas.
e) Cas de l’AS7U3G e´tat T5
Le traitement T5, correspondant a` un refroidissement controˆle´ apre`s coule´e, donne un
e´tat de pre´cipitation θ′′. A des vitesses de balayage semblables, une e´tude en DSC re´alise´e a
l’UTC pre´ce´demment donne pour cet alliage (tableau III.7) :
eﬀet tempe´rature des pics Energie d’activation phase
(◦C ) (kJ/mol)
exothermique 225 a` 250 117 formation θ′
exothermique 310 a` 340 137 θ′ → θ
Tab. III.7 – Re´sultats de DSC de l’AS7U3G T5.
Ceci est proche des re´sultats de SMITH [SMITH G.W., ”Precipitation kinetics in an air-
cooled alloy : a comparison of scanning and isothermal calorimetry measurement methods”,
Thermochimica Acta, No 313, pp 27-36, 1998.] qui trouve une e´nergie d’activation Ea=104±6
kJ/mol pour la formation des θ′. Nous n’avons pas trouve´ de re´fe´rence pour le pic de formation
des θ, ni pour la transition θ′′ → θ′. Les re´sultats obtenus pour cet alliage n’e´tant pas
suﬃsamment nombreux, il nous servirons principalement a` de´terminer la pre´sence e´ventuelle
de cette phase dans l’AS7UG.
f) Cas de l’AS7UG
Etat F : Pour l’AS7UG, la nature des pre´cipite´s durcissants n’est pas encore connue. On
cherche donc en premier a` retrouver des pics correspondant a` des transformations connues
(sur θ et β). Les e´ventuels pics supple´mentaires seront attribue´s a` une phase que l’on nommera
Q, en supposant que les re´sultats des simulations sur Thermo-calc du paragaphe III.4 sont
exactes. Les re´sultats sont pre´sente´s dans le tableau III.8.
eﬀet tempe´rature des pics Energie d’activation phase
(◦C ) (kJ/mol)
exothermique 255.6, 268.2, 280.8 127.7 β′′ → β′
exothermique 323.7, 333.5, 344.9 180. β′ → β
Tab. III.8 – Re´sultats de DSC de l’AS7UG F.
Les pics observe´s correspondent a` des Mg2Si, on retrouve des tempe´ratures spe´ciﬁques
proches de celles de l’AS10G F mais avec des e´nergies d’activation plus e´leve´es.
Etat T4 : Les re´sultats sont pre´sente´s dans le tableau III.9.
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eﬀet tempe´rature des pics Energie d’activation phase
(◦C ) (kJ/mol)
exothermique 236.3, 252.6, 264.3, 280.8 102.4 β′′ → β′
endothermique 255.5, 272.9, 283.6, 300.2 110.2 dissolution Qc
exothermique 289.9, 304.1, 320.9 114.4 formation β′
endothermique 312.8, 320.3, 339.2 138. dissolution β′
exothermique 330.1, 346.3, 370.4 100. β′ → β
endothermique 368.2, 391.2, 408.9 111.5 dissolution β
Tab. III.9 – Re´sultats de DSC de l’AS7UG T4.
Les re´sultats sont encore assez proches de ceux de l’AS7G T4 et de l’AS10G T4, sauf qu’il
y a apparition de pics supple´mentaires que l’on attribue a` une nouvelle phase suppose´e eˆtre
Q ou bien son pre´curseur Qc, (Cayron C., Buffat P.A., 2000). L’intensite´ de ces pics est
tre`s faible, ce qui rend leur exploitation assez complique´e et re´ve`le une faible concentration de
pre´cipite´s. On se trouve suˆrement a` la limite de re´solution de cette me´thode. Malgre´ tout, ceci
correspond assez bien avec les observations conduites au MET sur cet alliage (ﬁgure A.27).
Etat T7 : Les re´sultats sont pre´sente´s dans le tableau III.10.
eﬀet tempe´rature des pics Energie d’activation phase
(◦C ) (kJ/mol)
endothermique 240.4, 250.2, 260.7 146.7 dissolution Qc
exothermique 268.5, 279.5, 288.5 165.3 formation β′
exothermique 313.6, 327.8, 339.9 147. β′ → β
exothermique 376.9, 419.0, 421.5 81. formation Q
Tab. III.10 – Re´sultats de DSC de l’AS7UG T7.
Ces dernie`res mesures conﬁrment les remarques faites pour l’e´tat T4 : certains des pics
observe´s correspondent a` des pre´cipite´s Mg2Si et les autres sont attribue´s a` une phase sup-
pose´e eˆtre Q. D’autre part, les tempe´ratures spe´ciﬁques et les e´nergies d’activation semblent
montrer une tendance des pre´cipite´s Mg2Si a` eˆtre plus stables dans l’AS7UG que dans l’AS7G
et dans l’AS10G.
g) Interpre´tation des re´sultats
Comparaison des thermogrammes de l’AS7G et de l’AS7UG : Aﬁn de mieux mettre
en e´vidence les diﬀe´rences et les similitudes entre les thermogrammes obtenus pour l’AS7G
et l’AS7UG, nous les avons reporte´s sur les meˆmes ﬁgures pour deux vitesses de balayage,
10 et 20 K/min, ﬁgures III.25 et III.26. Sur les deux ﬁgures et pour les deux alliages, le
pic 1 correspond a` la formation des β′ et le pic2 a` la transformation β′ → β. Il apparaˆıt
une diﬀe´rence notable au niveau du pic2, celui-ci est beaucoup plus marque´ dans le cas de
l’AS7UG T7. La transition β′ → β semble donc pre´senter une singularite´ pour cet alliage.
Energies d’activation : Les tableaux III.11 et III.12 regroupent les e´nergies d’activation
de l’AS7G, de l’AS10G et de l’AS7UG respectivement pour la transformation β′′ → β′ et
β′ → β. Dans le cas β′′ → β′, les pics sont diﬃcilement observables, donc peu de re´sultats
ont e´te´ exploite´s.
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Fig. III.25 – Thermogrammes de l’AS7G et de l’AS7UG T7 a` 10 K/min.
mate´riau e´tat F T4 T7 moyenne erreur max
AS7G - 117.3 - - -
AS10G 111.7 100.3 - 106. 5.7
AS7UG 127.7 102.4 - 115. 12.7
Tab. III.11 – Energie d’activation (kJ/mol) pour la transition β′′ → β′ de l’AS7UG T7.
mate´riau e´tat F T4 T7 moyenne erreur max
AS7G - 150.7 151. 150.9 0.2
AS10G 119.4 120.6 132.5 124. 6.5
AS7UG 180 100 147 142 42.
Tab. III.12 – Energie d’activation (kJ/mol) pour la transition β′ → β de l’AS7UG T7.
Concernant les e´nergies d’activation, les re´sultats semblent cohe´rents sauf pour la trans-
formation β′ → β de l’AS7UG qui, a` nouveau, pre´sente une singularite´.
Tempe´ratures spe´cifiques : Les ﬁgures III.27 et III.28 pre´sentent les tempe´ratures spe´-
ciﬁques de l’AS7G, de l’AS10G et de l’AS7UG respectivement pour les transitions β′′ → β′
et β′ → β en fonction des diﬀe´rentes vitesses de balayage. Il semble qu’a` l’e´tat T4, les deux
transitions soient similaires pour les trois mate´riaux, alors que ce n’est pas le cas pour l’e´tat
T7, pour lequel l’AS7UG se distingue a` nouveau par des tempe´ratures spe´ciﬁques le´ge`rement
plus faibles.
h) Bilan
Les essais de DSC permettent d’identiﬁer les se´quences de pre´cipitation en dynamique,
c’est-a`-dire que l’on peut attribuer une transformation a` une e´nergie, relie´e pour simpliﬁer a`
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Fig. III.26 – Thermogrammes de l’AS7G et de l’AS7UG T7 a` 20 K/min.
une tempe´rature. Ceci est un avantage par rapport au MET. Ils permettent aussi de diﬀe´-
rencier les familles de pre´cipite´s durcissants dans nos alliages graˆce a` la combinaison : eﬀet
exo/endothermique, gamme de tempe´rature de pic, e´nergie d’activation.
La pre´sence du cuivre dans l’AS7UG paraˆıt modiﬁer le comportement des pre´cipite´s
Mg2Si. L’e´tat actuel des analyses ne permet pas de conclure quant a` une e´ventuelle stabilisa-
tion de ces particules par la pre´sence du cuivre. Mais une confrontation avec les conclusions
de l’e´tude de (Moizumi K., Mine K., Tezuka H., Sato T., 2002), voire paragraphe I.7.5,
laisse envisager cette hypothe`se.
Le proble`me est que le calcul des e´nergies d’activation donne des valeurs nume´riques
proches et ne dispense donc pas des observations au MET, seul moyen ﬁable d’identiﬁcation
de la pre´cipitation.
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Fig. III.27 – Tempe´ratures spe´ciﬁques en fonction de la vitesse de balayage (1) Etat T4 :
β′′ → β′ (2) Etat T4 : β′ → β.
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Fig. III.28 – Tempe´ratures spe´ciﬁques en fonction de la vitesse de balayage (1) Etat T7 :
β′′ → β′ (2) Etat T7 : β′ → β.
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III.3.2 Observations au MET
A l’e´chelle nanome´trique, ce sont les interactions entre les dislocations mobiles et la pre´ci-
pitation qui imposent le comportement en fatigue du mate´riau. L’adoucissement au cours des
traitements thermiques est porte´ par la phase α et a pour origine l’e´volution de la taille, de la
morphologie et de la structure cristallographique des pre´cipite´s durcissants. La connaissance
des lois d’e´volution de cette pre´cipitation est donc tre`s importante. Son e´tude a e´te´ re´alise´ en
microscopie e´lectronique en transmission en collaboration avec l’UTC.
a) Pre´paration des e´chantillons
Les barreaux d’aluminium sont de´coupe´s en rondelles de 5 a` 8 mm d’e´paisseur, celles-
ci sont ensuite tronc¸onne´es en lames de dimensions 20mm X 5mm X 0.5mm, elles-meˆme
de´coupe´es en petits carre´s de 5mm X 5mm X 0.5mm. Ces derniers sont arrondis et polis
me´caniquement jusqu’a` une e´paisseur de 120 µm. Les lames sont ensuite perce´es par polissage
e´lectrochimique dans une solution a` 1/3 acide nitrique (titre´ a` 60% molaire) et 2/3 me´thanol
a` -30◦C , 12V. Leur conservation se fait dans l’e´thanol pour e´viter l’oxydation.
b) Relations d’e´pitaxie
On rappelle que les se´quences de pre´cipitation sont les suivantes :
– θ′′ (baˆtonnet) → θ′ (disque) → θ (sphe`re).
– β′′ (aiguille) → β′ (baˆtonnet) → β + Si (disque/sphe`re).
Avec les relations d’e´pitaxie expose´es dans le tableau III.13.
pre´cipite´ re´seau cristallin e´pitaxie
θ′′ quadratique 100θ′′//100Al et [001]θ′′//[001]Al
θ′ te´tragonale 001α//001θ′
quadratique <001>α//<001>θ′
θ quadratique incohe´rente
β′′ monoclinique (111)β′′//(110)Al et [110]β′′//[001]Al
β′ cubique (100)β′//(100)Al
hexagonale [100]β′//[011]Al ou [01-1]Al
β cubique incohe´rente
Tab. III.13 – Relations d’e´pitaxie pour les pre´cipite´s Al2Cu et Mg2Si.
Pour les pre´cipite´s β′ qui se pre´sentent sous forme de baˆtonnets, leur longueur et leur dia-
me`tre sont mesure´s lorsqu’ils sont respectivement perpendiculaires et paralle`les au faiscceau
d’e´lectrons en fonction des relations d’e´pitaxie.
c) Identification de la se´quence de pre´cipitation des alliages sans cuivre
A re´ception des mate´riaux sans cuivre, tous a` l’e´tat T7, la dendrite se compose prin-
cipalement de β”. Lors des divers revenus, ces derniers se transforment en β’ et en petits
nodules sphe´ro¨ıdaux. Ceux-ci peuvent eˆtre compose´s soit de silicium soit de Mg2Si stable et
incohe´rent avec la matrice. Aﬁn de lever les doutes sur l’identite´ de cette phase, a` la fois
dans l’AS7G, l’AS10G et l’AS7UG, apre`s divers sur-revenus a` partir de l’e´tat T7, nous avons
eﬀectue´ une identiﬁcation au MET, reporte´e sur les ﬁgures III.29 a` III.31. Celles-ci montrent
clairement que les nodules sphe´ro¨ıdaux sont des globules de silicium dendritiques issus de la
de´composition des Mg2Si, puisqu’ils ne sont pas pre´sents a` l’e´tat T7.
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Fig. III.29 – Identiﬁcation du cliche´ de diﬀraction d’un pre´cipite´ sphe´ro¨ıdal incohe´rent avec
la matrice.
III.3.3 Re´sultats
Au cours des traitements thermiques et des sur-revenus correspondant au fonctionnement
du moteur, le β” disparaˆıt assez rapidement, puis le β’ disparaˆıt e´galement pour ne laisser
subsister tre`s vite que les Si nodulaires (paragraphe I.7.3). Ceci conﬁrme les re´sultats de
l’e´tude de (Barry A., 1993) et de (Gupta A.K., Lloyd D.J., Court S.A., 2001).
Le proble`me est maintenant de de´terminer ce que devient le magne´sium lors de la de´com-
position des Mg2Si. Nous avons retenu pour cela deux des hypothe`ses les plus probables :
(1) (Massardier V., Kerdelhue´ P., Merle P., Besson J., 1995) ont montre´ sur des
composites a` matrice Al-Mg-Si-Cu a` haute tempe´rature, que les atomes de Mg migrent du
centre de l’e´chantillon vers la surface pour former des oxydes (MgO et MgAl2O4), ce qui est
thermodynamiquement favorable, cf ﬁgure III.32(a). Cette ﬁgure montre que le niveau de
Mg diminue plus a` la surface qu’a` cœur, ce qui tend a` prouver que la proximite´ de la surface
draˆıne progressivement Mg. Les autres constituants de l’alliage (Si et Cu), eux, ne sont pas
soumis a` ce me´canisme car la formation de leurs oxydes n’est pas favorable et leur coeﬃcient
de diﬀusion est moindre, cf ﬁgure III.32(b).
(2) Mg peut retourner en solution solide sursature´e, ce qui donne lieu a` un eﬀet Portevin-
Le Chaˆtelier sur des essais survieillis a` l’ambiante. Ce phe´nome`ne est duˆ a` la se´gre´gation
des atomes de Mg en solution sur les dislocations qui se retrouvent ancre´es provisoirement
(Chandler H.D., Bee J.V., 1987) puis relaxe´es par a`-coups lors d’une sollicitation a` froid,
provoquant une succession de petites chutes de la contrainte (de l’ordre de quelques MPa).
On consultera par exemple (Abbadi M., Ha¨hner P., Zeghloul A., 2002) pour un 5182,
(Sachdev A.K., 1986) pour un 6009, ainsi que (Reed J.M., Walter M.E., 2003), (Tian
B., 2003) et (Wen W., Morris J.G., 2003) pour d’autres nuances. Dans notre cas, ceci a
e´te´ observe´ expe´rimentalement sur des boucles de fatigue, ﬁgure III.33.
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Fig. III.30 – Identiﬁcation du cliche´ de diﬀraction du meˆme pre´cipite´.
a) Corre´lation entre le vieillissement et la microstructure
Les observations au MET, pour eˆtre pertinentes, ne´cessitent une grande quantite´ de cli-
che´s. Les plus explicites sont pre´sente´s sous forme de planches en annexe A.2. Les traitements
thermiques choisis sont les suivants :
– AS7U3G T5 : 100h a` 20, 100, 175, 200, 250 et 320◦C ;
– AS7G T7 : 0, 50, 100 et 300 heures a` 180◦C , 50, 100, 300 heures a` 200◦C ;
– AS10G T7 : 0, 50, 100, 300 et 600 heures a` 200◦C ;
– AS7UG T7.
Nous avons choisi cette gamme de tempe´rature car, en dessous de 180◦C , le vieillissement
est lent et donc son eﬀet est diﬃcilement observable, et au dessus de 220◦C , il est tre`s rapide
et l’e´tat de saturation est obtenu quasi-imme´diatement, (Esmaeili S., Lloyd D.J., Poole
W.J., 2003).
Quelques cliche´s, dont le´gendes sont reporte´es dans l’annexe A.2 pour des raisons de
clarte´, ont e´te´ reporte´s sur les courbes de durete´ de l’AS7G et de l’AS10G T7 a` 200◦C ,
ﬁgures III.34 a` III.38.
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Fig. III.31 – Identiﬁcation du cliche´ de diﬀraction du meˆme pre´cipite´.
(a) (b)
Fig. III.32 – (a) Proﬁl de concentration du Mg dans la matrice Al-Mg-Si-Cu d’un
AA6061/Al2O3 revenu 2, 16 ou 64h a` 535◦C , (b) Proﬁl de concentration du Si et du Cu
compare´ a` celui du Mg pour le meˆme alliage apre`s un revenu de 64h a` 535◦C , la distance 0
µm repre´sente la surface de l’e´chantillon et 2000 µm le cœur, (Massardier V., Kerdelhue´
P., Merle P., Besson J., 1995).
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Fig. III.33 – Mise en e´vidence expe´rimentale de l’eﬀet Portevin-Le Chaˆtelier sur l’AS7UG
T7, a` 20◦C , pre´-vieillissement maximal.
Fig. III.34 – Corre´lation entre les essais de durete´ et les cliche´s MET : AS7G et AS10G a`
l’e´tat T7, pre´cipite´s β′′.
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Fig. III.35 – Corre´lation entre les essais de durete´ et les cliche´s MET : AS7G et AS10G
T7+50h a` 200◦C , pre´cipite´s β′′, β′ et Si.
Fig. III.36 – Corre´lation entre les essais de durete´ et les cliche´s MET : AS7G et AS10G
T7+100h a` 200◦C , pre´cipite´s β′ et Si.
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Fig. III.37 – Corre´lation entre les essais de durete´ et les cliche´s MET : AS10G T7+100,
300 et 600h a` 200◦C , mise en e´vidence de la stabilite´ des pre´cipite´s β′.
Fig. III.38 – Corre´lation entre les essais de durete´ et les cliche´s MET : AS7G et AS10G
T7+600h a` 200◦C , l’AS10G contient toujours des β′ alors que l’AS7G ne contient plus que
des nodules de Si.
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b) Interpre´tation des re´sultats
Les re´sultats de DSC et les observations MET ont mis en e´vidence des me´canismes es-
sentiels a` la compre´hension des diﬀe´rences observe´es a` l’e´chelle macroscopique qui vont eˆtre
pre´sente´s par la suite :
– A l’e´tat T5, l’AS7U3G T5 se compose de θ′′ et de θ′. Contrairement a` ce que les
essais me´caniques laissent supposer, les θ′′ ne sont pas beaucoup plus stables que les
β′′ puisque pour 100h a` 200◦C , l’alliage ne se compose plus que de pre´cipite´s θ′. Par
contre l’eﬀet durcissant des θ′ semble bien supe´rieur a` celui des β′, voir par exemple les
courbes de microdurete´ II.2 et II.3 pour 100h a` 200◦C . En dessous de 200◦C , on observe
uniquement la coalescence de θ′, alors qu’au-dela`, on constate une transformation rapide
de la phase θ′ semi-cohe´rente en pre´cipite´s θ incohe´rents, puis la coalescence de ceux-ci ;
– a` l’e´tat T7, les mate´riaux sans cuivre pre´sentent des pre´cipite´s β′′. Dans notre cas,
ils sont peu stables puisqu’ils se transforment en β′ apre`s un temps de maitien en
tempe´rature relativement bref, puis en nodules dendritiques de silicium ;
– les β′′ de l’AS7G T7 sont plus stables que ceux de l’AS10G T7. En eﬀet, il faut 100h a`
200◦Cpour que les pre´cipite´s β′′ de l’AS7G T7 donnent des β′ alors que pour l’AS10G
T7, il suﬃt de 50h ;
– a` l’inverse, les pre´cipite´s β′ de l’AS10G T7 sont beaucoup plus stables que ceux de
l’AS7G T7 puisque apre`s 600h a` 200◦C ils sont toujours observables alors que ceux de
l’AS7G T7 ont quasiment disparu apre`s 100h a` cette tempe´rature. Ceci vient conﬁrmer
l’e´volution des courbes de durete´ du paragraphe II.2.3, qui montrent que la durete´
initiale de l’AS10G est supe´rieure a` celle de l’AS7G, puis chute rapidement au de´but du
temps de maintien mais conserve ensuite une durete´ plus e´leve´e. Cette diﬀe´rence assez
notable a peu d’eﬀet sur le comportement me´canique, puisque seuls quelques parame`tres
mate´riau diﬀe`rent (cf tableau A.2), mais elle devrait avoir une inﬂuence importante
sur la dure´e de vie ;
– l’AS7UG semble pre´senter des pre´cipite´s Q de taille avoisinant le µm avec une faible
fraction volumique, donc peu durcissants et des β′ (ou Q’) stabilise´s par l’ajout de
cuivre. Les chapitres suivants vont montrer que les diﬀe´rences observe´s sur l’e´tat de
pre´cipitation de cet alliage conduisent a` des re´sultats de comportement et d’endomma-
gement interme´diaires entre les mate´riaux au magne´sium (sans cuivre) et ceux a` 3w%
Cu.
Deux hypothe`ses assez similaires sont envisageables pour expliquer cet aspect interme´-
diaire des proprie´te´s de l’AS7UG :
– l’e´volution des Mg2Si est ralentie par la pre´sence du cuivre qui pourrait se´gre´ger autour
des Mg2Si en diminuant la distorsion de la maille et l’e´nergie d’interface, ce qui aurait
pour eﬀet de les stabiliser. Pour le montrer, il faudrait comparer la densite´ de pre´cipite´s
en fonction du temps et de la tempe´rature avec celle des alliages sans cuivre, mettre en
e´vidence des dislocations d’interface et un champ de contrainte autour des β′, ce qui
n’a pas e´te´ fait.
– les Mg2Si sont souvent non-stœchiome´triques (tableau I.10 d’apre`s (Marioara C.D.,
S.J. Andersen, Jansen J., Zandbergen H.W., 2001)), on peut donc facilement
imaginer que des atomes de cuivre puisse entrer dans la maille des Mg2Si et ainsi les
stabiliser.
La phase Q’ (ou Qc) a e´te´ e´tudie´e en de´tails par (Matsuda K., Teguri D., Uetani
Y., Sato T., Ikeno S., 2002) sur des alliages de la se´rie 6000 (Al-Mg-Si) auxquels on a
ajoute´ 0.5w%Cu. L’identiﬁcation se fait au moyen d’un EFTEM (Energy Filtered TEM)
et par re´sistivite´ e´lectrique. Le re´sultat principal de cette e´tude est que le cuivre se´gre`ge a`
l’interface Q’/α-Al, ce qui est en faveur de la premie`re hypothe`se.
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D’un autre coˆte´, selon (Cayron C., Sagalowicz L., Beffort O., Buffat P.A., 1999)
et (Cayron C., Buffat P.A., 2000), β′ et Qc sont des phases tre`s semblables qui ne se
diﬀe´rencient que par la pre´sence de cuivre dans Qc. C’est donc la deuxie`me hypothe`se que
nous avons retenue. Le cuivre entre dans la maille de Mg2Si, il la stabilise quand il se trouve
en faible quantite´ et la transforme parfois en phase Q ou Qc lorsqu’il se trouve en assez forte
concentration localement. Ceci a e´galement e´te´ constate´ par (Esmaeili S., Lloyd D.J.,
Poole W.J., 2003).
Finalement, la phase Q (ou β+atomes de Cu) e´tant de forte taille et en faible fraction
volumique, elle participe certainement peu au durcissement de l’alliage. Il ne reste donc plus
que deux familles de pre´cipite´s pour nos alliages de fonderie : les β et les θ, ce qui signiﬁe
que les diﬀe´rences de comportement observe´s sont lie´s a` la forme ge´ome´trique et a` la densite´
des pre´cipite´s, rejoignant ainsi les the´ories de (Liu G., Zhang G.J., Ding X.D., Sun J.,
Chen K.H., 2003) et (Gandin C.A., Bre´chet Y., Rappaz M., Canova G., Ashby M.,
Schercliff H., 2002), que nous avons tente´ d’appliquer au paragraphe IV.4.
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III.4 Diagrammes de phases
Le travail pre´sente´ ici s’inte´resse au domaine de stabilite´ des diverses phases durcissantes
et interme´talliques des alliages de fonderie en fonction de la tempe´rature et de la composition
chimique. Ces domaines sont obtenus graˆce au logiciel Thermo-calc3. Il doit nous permettre
de conﬁrmer la pertinence des observations microstructurales au niveau des pre´cipite´s, et de
pre´ciser le domaine de validite´ des mode`les de´veloppe´s.
III.4.1 Pre´sentation et rappels
Le logiciel Thermo-calc permet de de´ﬁnir les divers domaines de stabilite´ des phases
composant un alliage a` l’e´quilibre. Dans notre cas, on s’inte´resse aux phases durcissantes, aux
phases interme´talliques et au Si, en diﬀe´renciant les gros globules de Si de l’eutectique des plus
petits intra-dendritiques forme´s bien apre`s. Le logiciel fonctionne graˆce a` la base aluminium
de Thermo-calc de Saunders4 qui re´unit les donne´es thermodynamiques de l’aluminium, de
ses e´le´ments d’alliage, et des diverses phases qu’ils forment, telles que les enthalpies, entropies,
aﬃnite´s chimiques, e´nergie libre, de Gibbs-Helmoltz, etc... Le syste`me que nous avons choisi
est a` 5 e´le´ments : Al, Si, Cu, Mg et Fe. A ces 5 variables s’ajoute la tempe´rature. On ﬁxe
les teneurs massiques en Si et Fe ainsi que la tempe´rature. Les diagrammes obtenus comme
re´sultats de la simulation sont des pseudo-ternaires ou` seules les teneurs en Al, Cu et Mg
sont variables. On a choisi comme intervalles de composition : 0 a` 5w% en Cu et 0 a` 1w%
en Mg, sachant qu’en pratique on de´passe rarement 3 et 0.3w% respectivement. Ces valeurs
correspondent en eﬀet aux limites de solubilite´ de ces deux e´le´ments a` la tempe´rature de mise
en solution (cf paragraphe III.4.5). En premie`re approche, on choisit de simuler le domaine
de stabilite´ des phases avec la composition nominale (globale) de l’alliage, sans se´parer la
dendrite de l’eutectique.
III.4.2 Inﬂuence de la tempe´rature
L’intervalle de tempe´rature choisi va de 20 a` 300◦C . Les ﬁgures III.39, III.40 et III.41
montrent l’inﬂuence de la tempe´rature sur la nature des diﬀe´rentes phases et leurs domaines
de stabilite´ en fonction des teneurs en Cu et Mg. L’alliage choisi contient 7w% de Si et 0.36w%
de Fe (ce qui correspondrait a` un alliage de deuxie`me fusion). On observe sur ces diagrammes
que, lorsque la tempe´rature augmente, le nombre de phases et leur nature varient. En ge´ne´ral,
le nombre de secteurs augmente avec la tempe´rature. Parfois deux secteurs sont diﬀe´rencie´s
a` cause d’une seule phase, voire meˆme a` cause d’un changement de pre´dominance d’une
phase par rapport a` une autre, par exemple entre Al2Cu et Q5 (ﬁgure III.43). Il peut aussi
y avoir changement de nature d’une seule phase a` partir d’une tempe´rature donne´e (ﬁgure
III.44 ou` la phase interme´tallique Al7Cu2Fe remplace progressivement la phase β-AlFeSi au
dela` de 200◦C ). L’identiﬁcation de la nature des phases dans chaque secteur e´tant faite par
des pointe´s, certaines zones trop ﬁnes ne sont pas analyse´es et seront conside´re´es comme
ne´gligeables.
3Ces simulations ont e´te´ re´alise´es a` l’Ecole des Mines de Nancy par M. SERRIERE, dans le groupe d’E.
GAUTIER.
4Al-DATA, Version 2.0 release date March 1998, N.Saunders, Thermotech Ltd., Surrey GU2 5YG, U.K.
5Al5Cu2Mg8Si7, hexagonal compact, a=1.04nm, c=0.405nm
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Fig. III.39 – Diagramme montrant les domaines de stabilite´ des diverses phases pour l’alliage
global a` 20◦C .
Fig. III.40 – Diagramme montrant les domaines de stabilite´ des diverses phases pour l’alliage
global a` 200◦C .
III.4.3 Inﬂuence de la teneur en Si
L’inﬂuence de la teneur en Si est reporte´e sur les ﬁgures III.42 et III.43, a` deux tempe´-
ratures (20 et 250◦C ) et pour deux alliages contenant tous deux 0.36w% de Fe mais l’un 5
et l’autre 10w% de Si. On observe alors que la teneur en Si ne joue pas sur la nature des
phases, mais seulement sur la taille et les frontie`res des secteurs, ainsi que sur les taux de
phase e´videmment.
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Fig. III.41 – Diagramme montrant les domaines de stabilite´ des diverses phases pour l’alliage
global a` 300◦C .
Fig. III.42 – Diagramme montrant l’inﬂuence de la teneur en Si (5 et 10%) pour l’alliage
global a` 20◦C .
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Fig. III.43 – Diagramme montrant l’inﬂuence de la teneur en Si (5 et 10%) pour l’alliage
global a` 250◦C .
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III.4.4 Inﬂuence de la teneur en Fe
Pour e´tudier l’inﬂuence du Fe, nous avons choisi un mate´riau ide´al ne contenant pas du
tout de Fe et nous l’avons compare´ au premier contenant 0.36w% de Fe, a` 300◦C (tempe´rature
pour laquelle le nombre de secteurs est maximal). Les re´sultats sont reporte´s sur les dia-
grammes de la ﬁgure III.44. L’absence de Fe provoque bien suˆr une simpliﬁcation extreˆme
des diagrammes de phase puisque les phases interme´talliques a` base de fer n’y sont plus. On
notera que, jusqu’a` ce point, la phase S (Al2CuMg) n’est jamais apparue sur les diagrammes.
D’autre part les phases interme´talliques a` base de Mn sont tre`s semblables a` celles a` base de
Fe et ne sont donc pas repre´sente´es.
Fig. III.44 – Diagramme montrant l’inﬂuence de la teneur en Fe (0.36 et 0%) pour l’alliage
global a` 300◦C .
III.4.5 Cas de la dendrite
On s’est jusqu’a` pre´sent inte´resse´ a` l’alliage global (cf paragraphe III.4.1), sans distinguer
la matrice de l’eutectique. Mais, comme nous l’avons de´ja` observe´ auparavant, les variations
des caracte´ristiques me´caniques sont principalement porte´es par la matrice. Il nous faut donc
refaire ce travail pour une composition chimique correspondant a` celle de la matrice. On
conside´rera pour cela que cette composition est ﬁge´e apre`s la trempe, puisque la tempe´ra-
ture des traitements thermiques ulte´rieurs provoque la germination, croissance et coalescence
des pre´cipite´s durcissants sans remettre en cause la composition globale de la dendrite (on
supposera qu’il n’y a pas d’e´changes entre la dendrite et l’eutectique qui l’entoure). Donc, la
composition de la dendrite correspond a` la limite de solubilite´ dans l’aluminium des diﬀe´rents
e´le´ments d’alliage, a` la tempe´rature de mise en solution (juste avant la trempe). Cette tem-
pe´rature est de 495◦Cpour les alliages contenant du cuivre au lieu de 545◦Cpour les alliages
n’en contenant pas et correspond a` la tempe´rature de l’eutectique moins 5 a` 10◦C . En eﬀet,
le cuivre abaisse la tempe´rature eutectique et la mise en solution doit se faire le´ge`rement en
dessous sous peine de provoquer des bruˆlures tre`s endommageantes pour la pie`ce. Si le cuivre
est totalement absent, il n’y a plus d’inte´reˆt a` calculer des diagrammes ternaires Al-Cu-Mg.
On choisira donc 495◦Ccomme tempe´rature de mise en solution. Pour les culasses traite´es T5
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(sans trempe), par vieillissement direct apre`s la coule´e, il faudra par contre choisir de conside´-
rer l’alliage global, ou conside´rer que le refroidissement controˆle´ e´quivaut a` une trempe a` l’air.
Le tableau III.14 pre´sente les solubilite´s de quelques e´le´ments d’alliages dans l’aluminium en
fonction de la tempe´rature.
w%Si w%Cu w%Fe w%Mg w%Mn
495◦C 0.825 3.534 0.001 0.319 0.013
540◦C 1.210 2.420 0.0023 0.238 0.026
Tab. III.14 – Solubilite´s de quelques e´le´ments d’alliages dans l’aluminium en fonction de
la tempe´rature.
Les ﬁgures III.45 a` III.48 pre´sentent les diagrammes de phases obtenus pour un mate´riau
ayant la meˆme composition que la dendrite, pour des tempe´ratures de 20 a` 300◦C . Les phases
rencontre´es sont sensiblement les meˆmes que dans les cas pre´ce´dents si ce n’est que la phase
interme´tallique est de´sormais : α-Al15Fe3Si2. Les secteurs se trouvent e´galement simpliﬁe´s car
certains e´le´ments (comme Fe) sont tre`s peu solubles dans l’aluminium de la dendrite.
Fig. III.45 – Diagramme montrant les domaines de stabilite´ des diverses phases pour la
dendrite a` 20 et 100◦C .
III.4.6 Se´quences de pre´cipitation
Les simulations re´alise´es sur Thermo-calc permettent donc de de´terminer la nature des
diverses phases durcissantes pouvant se trouver dans la phase α, ainsi que leur domaine de
stabilite´ en fonction de la tempe´rature et des principaux e´le´ments d’alliage.
Les se´quences de pre´cipitation rencontre´es dans les alliages de fonderie de cette e´tude
comportent donc comme phases stables : θ, β et Q, ce qui e´limine la phase S.
Il convient d’eˆtre prudent avec les re´sultats de ces simulations qui sont faites dans des
conditions d’e´quilibre thermodynamique. Une extrapolation en conditions dynamiques serait
hasardeuse. Mais il est probable que, dans ces conditions, la phase stable et son pre´curseur
aient un domaine de stabilite´ proche.
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Fig. III.46 – Diagramme montrant les domaines de stabilite´ des diverses phases pour la
dendrite a` 200◦C .
Fig. III.47 – Diagramme montrant les domaines de stabilite´ des diverses phases pour la
dendrite a` 250◦C .
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Fig. III.48 – Diagramme montrant les domaines de stabilite´ des diverses phases pour la
dendrite a` 300◦C .
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III.5 Bilan
L’e´tude microscopique conduite graˆce a` plusieurs techniques d’analyse a permis de mettre
en lumie`re plusieurs faits.
L’e´tude de l’eﬀet du vieillissement sur les Si eutectiques et dendritiques a montre´ l’impor-
tance capitale de la phase silicium. Les globules de silicium dendritique ﬁnissent par atteindre
un rayon moyen maximal pour lequel la coalescence des pre´cipite´s est fortement ralentie.
L’adoucissement au cours des traitements thermiques est porte´ par la phase α et a pour
origine l’e´volution de la taille, de la morphologie et de la structure cristallographique des
pre´cipite´s durcissants.
Les mate´riaux sans cuivre a` l’e´tat T7, se composent principalement de β”. En vieillissant,
ils se transforment en β’ et en petits nodules sphe´ro¨ıdaux de silicium, puis en Mg2Si stable et
incohe´rent toujours avec des nodules de silicium. Lors de cette de´composition, le magne´sium
repasse en solution solide et migre vers la surface pour former de l’oxyde.
A l’e´tat T5, l’AS7U3G T5 se compose de θ′′ et de θ′. Lors des revenus, on a coalescence
des θ′ en dessous de 200◦C , alors qu’au dela`, ces derniers se transforment en pre´cipite´s θ
incohe´rents.
Les β′′ de l’AS7G T7 sont plus stables que ceux de l’AS10G T7, mais les β′ de l’AS10G
sont ensuite beaucoup plus stables que ceux de l’AS7G.
L’AS7UG pre´sente des pre´cipite´s Q de taille avoisinant le µm avec une faible fraction
volumique, donc peu durcissants et des β′ (ou Q’) stabilise´s par l’ajout de cuivre.
Les simulations mene´es sur le logiciel Thermo − calc ont permis de de´ﬁnir le domaine
de stabilite´ des diverses phases durcissantes et interme´talliques des alliages en fonction de la
tempe´rature et de la composition chimique en silicium, cuivre, magne´sium et fer. Elles ont
e´galement conﬁrme´ la possibilite´ de former de la phase Q, qui coexiste le plus souvent avec
l’une des phases plus classique Al2Cu ou Mg2Si.
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Chapitre -IV-
Simulation du comportement et de
l’amorc¸age
IV.1 Mode`le de comportement macroscopique
IV.1.1 Diﬀe´rents types de mode´lisation
Il existe classiquement deux approches pour la mode´lisation du comportement des mate´-
riaux :
– la premie`re est purement phe´nome´nologique et se place a` une e´chelle macroscopique ou`
elle ope`re au travers de variables globales (contrainte, de´formation, variables internes).
Cette approche permet de mode´liser les phe´nome`nes expe´rimentaux avec un nombre de
variables restreint. Elle est la plus facilement applicable industriellement, mais on lui
reproche souvent de manquer de fondements physiques.
– la seconde est dite micro-macro , elle part de l’e´chelle microscopique et tente de
pre´voir la re´ponse macroscopique par changement d’e´chelle a` partir de parame`tres phy-
siques comme la densite´ et le mouvement des dislocations, les phe´nome`nes de germi-
nation, croissance, coalescence et la distance inter-pre´cipite´s. Le proble`me de ce type
d’approche est que le nombre d’e´tapes entre les me´canismes microscopiques et la re´-
ponse macroscopique est tellement grand qu’il est en ge´ne´ral diﬃcile de construire des
mode`les complets pour les alliages industriels, et que la plupart des auteurs s’en tiennent
a` une pre´vision de la limite d’e´lasticite´, (Gandin C.A., Bre´chet Y., Rappaz M.,
Canova G., Ashby M., Schercliff H., 2002) et (Liu G., Zhang G.J., Ding X.D.,
Sun J., Chen K.H., 2003).
Tout en mettant en œuvre une version simpliﬁe´e de cette approche micro-macro, paragraphe
IV.4, nous donnerons la pre´fe´rence a` l’approche phe´nome´nologique, plus rapide et donc plus
eﬃcace dans les applications industrielles. Le phe´nome`ne de vieillissement e´tudie´ sous l’as-
pect microscopique permet alors essentiellement de de´ﬁnir un domaine de validite´ a` notre
mode`le. Son eﬀet me´canique sera mode´lise´ au moyen d’une variable de´ﬁnie a` l’e´chelle macro-
scopique. Les fondements thermodynamiques et me´caniques de l’approche phe´nome´nologique
se trouvent dans (Nicouleau-Bourles E., 1999).
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IV.1.2 Mode`le viscoplastique phe´nome´nologique
Le comportement viscoplastique est mode´lise´ selon une approche du type (Lemaitre J.,
Chaboche J.L., 1988). La de´formation me´canique se de´compose en une partie e´lastique
et une partie viscoplastique : ε∼ = ε∼
e + ε∼
p. Il y a un de´couplage entre partie e´lastique et
viscoplastique. On suppose pour cela qu’il n’y a pas d’inﬂuence de l’e´coulement plastique
sur le comportement e´lastique. Les coeﬃcients sont choisis de manie`re a` simuler un compor-
tement pratiquement inde´pendant de la vitesse de de´formation a` tempe´rature ambiante et
jusque vers 100-150◦C . Les boucles d’hyste´re´sis obtenues en fatigue permettent de de´compo-
ser l’e´crouissage en une partie isotrope et une partie cine´matique. On distingue trois types
de contribution : la contrainte isotrope R qui repre´sente le rayon du domaine d’e´lasticite´ ; la
contrainte cine´matique X qui repre´sente la translation du domaine d’e´lasticite´ dans l’espace
des contraintes (description de l’eﬀet Bauschinger) et la contrainte visqueuse σv qui caracte´-
rise les eﬀets de vitesse et de temps de maintien (ﬂuage, relaxation) traduisant la de´pendance
du comportement vis-a`-vis du temps. Le vieillissement aﬀecte le comportement du mate´riau
en diminuant la limite d’e´lasticite´ et l’e´crouissage cine´matique.
On e´crit la fonction de charge :
f(σ∼,X∼ , R) = J
(
σ∼ −X∼
)−R−R0 (IV.1)
Avec la notation
J
(
A∼
)
=
√
3
2
A∼
d : A∼
d (IV.2)
ou` A∼
d est la partie de´viatorique du tenseur A∼ : A∼
d = A∼ − 13 trace(A∼ ).I∼
La re`gle d’e´coulement respecte la loi de normalite´ :
ε˙∼
p = p˙n∼ (IV.3)
avec :
p˙ =
〈
J
(
σ∼ −X∼
)−R−R0
K
〉n
(IV.4)
et
n∼ =
∂f
∂σ∼
=
3
2
σ∼
d −Xd
J
(
σ∼ −X∼
) (IV.5)
La variable p (de´formation plastique cumule´e) augmente de fac¸on monotone avec l’e´coule-
ment plastique. Lorsqu’il n’y a pas de vieillissement, la contrainte isotrope de´pend uniquement
de p (et bien suˆr de la tempe´rature) :
R = R0 + Q(1− e−bp) (IV.6)
Une valeur positive pour Q traduit le durcissement cyclique, une valeur ne´gative l’adou-
cissement cyclique, en fonction de la de´formation. Dans le cas pre´sent, Q sera faible voire nul,
dans la mesure ou` les e´volutions observe´es sont lie´es au temps.
La variable cine´matique quant a` elle peut s’exprimer comme la somme de plusieurs va-
riables e´le´mentaires X∼ i, chacune d’entre elle e´tant proportionnelle a` une variable α∼i telle
que :
X∼ = ΣX∼ i i = 1, n (IV.7)
X∼ i =
2
3
Ciα∼i i = 1, n (IV.8)
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α˙i∼ = ε˙∼
p −Diα∼ip˙ i = 1, n (IV.9)
Lorsqu’un coeﬃcient D est nul, la variable cine´matique correspondante pre´voit de
l’e´crouissage cine´matique line´aire (re`gle de Prager). Plus D est grand, plus la boucle pro-
duite est arrondie. Les valeurs asymptotiques de l’e´crouissage cine´matique en traction (resp.
en compression) sont, sous chargement uniaxial,
C
D
(resp. −C
D
).
IV.1.3 Le mode`le e´lastoviscoplastique avec vieillissement
La variation de la variable de vieillissement s’exprime par :
a˙ =
〈
a∞ − a
τ
〉
(IV.10)
et repre´sente l’eﬀet me´canique de l’e´volution de la taille des pre´cipite´s. a vaut ze´ro lorsque
le mate´riau est a` son e´tat initial et un lorsqu’il est vieilli (lorsque les proprie´te´s me´caniques
arrivent a` saturation). Cet adoucissement maximal est toujours atteint pour les plus hautes
tempe´ratures de fonctionnement. Par contre, aux tempe´ratures interme´diaires, l’e´volution
sera limite´e. On appelera alors a∞ la valeur asymptotique du vieillissement, 0 < a∞ < 1, a`
la tempe´rature T (voir les essais de durete´, paragraphe II.2). a∞ vaut donc 0 a` froid et 1 a`
partir de la tempe´rature qui entraˆıne le vieillissement maximal.
On observera une diﬀe´rence majeure entre les alliages au cuivre et ceux au magne´sium.
Pour les premiers, a∞ vaut 1 uniquement au-dela` de 300◦Cpuisqu’a` des tempe´ratures in-
fe´rieures l’e´tat de vieillissement maximum n’est pas atteint. Pour les alliages sans cuivre,
en revanche, a∞ vaut 1 de`s 160◦Cpuisque cette tempe´rature est suﬃsante pour atteindre
l’e´tat de vieillissement maximal. Ce point est de la plus haute importance pour expliquer la
diﬀe´rence de comportement de ces deux familles d’alliage.
L’expe´rience montre que la limite d’e´lasticite´ et l’e´crouissage cine´matique varient avec
le vieillissement. On choisit donc de faire porter le vieillissement a` la fois sur R et sur X∼ .
On de´compose pour cela l’e´crouissage isotrope en deux parties dont une seule de´pend du
vieillissement :
σy(a, T ) = R0(T ) + R∗0(T )(1− a) (IV.11)
La variable σy vient remplacer R0 dans l’e´quation IV.4. La limite d’e´lasticite´ initiale
pour un mate´riau non vieilli et la limite d’e´lasticite´ au viellissement maximum sont donc
respectivement :
σy(T, a = 0) = R0(T ) + R∗0(T ) (IV.12)
σy(T, a = 1) = R0(T ) (IV.13)
L’e´crouissage isotrope (suppose´ insensible au vieillissement) s’e´crit de fac¸on classique :
R− σy = Q(1− e−bp) (IV.14)
La contrainte cine´matique est elle aussi conside´re´e comme la somme de deux variables,
dont une seule sera sensible au vieillissement :
X∼ = X∼ 1 +X∼ 2
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avec
X∼ 1 =
2
3
C1(T )α∼1 (IV.15)
X∼ 2 =
2
3
C2(T, a)α∼2 =
2
3
C2(1− a)α∼2 (IV.16)
Les variables α∼i s’e´crivent de fac¸on classique :
α˙i∼ = ε˙∼
p −Diα∼ip˙ i = 1, 2 (IV.17)
Ainsi, lorsque l’alliage est vieilli au maximum, il devient beaucoup moins cine´matique
mais ne devient pas non plus parfaitement plastique.
Le tableau IV.1 pre´sente une synthe`se des e´quations du mode`le.
Equations du mode`le Lois d’e´volution
σ∼ = a∼∼
ε∼
e ε˙∼
e = ε˙∼− ε˙∼th − ε˙∼p
X∼ 1 =
2
3C1α∼1 α˙∼1 = ε˙∼
p −D1α∼ p˙
X∼ 2 =
2
3C2α∼2(1− a) α˙∼2 = ε˙∼p −D2α∼ p˙
R = Q(1− e−bp) p˙ =
〈
f
K
〉n
σy = R0 + R∗0(1− a) a˙ =
〈
a∞ − a
τ
〉
f =
√
3
2 (σ∼
d −X∼ d) : (σ∼d −X∼ d)−R− σy
Tab. IV.1 – Synthe`se des e´quations du mode`le.
IV.1.4 Ecriture sous chargement uniaxial
En traction monotone, la courbe d’e´crouissage est de´ﬁnie par :
σ =
C1
D1
(
1− e−D1εp)+ C2
D2
(
1− e−D2εp) (1− a) + R0 + R∗0(1− a) + Q(1− e−bεp) + K(ε˙p) 1n
(IV.18)
Les parame`tres mate´riaux a` identiﬁer sont les parame`tres caracte´risant la viscosite´ K, n,
les parame`tres d’e´crouissage cine´matique, C et D, ceux d’e´crouissage isotrope Q et b et la
limite d’e´lasticite´ initiale σy. Le module d’Young se de´duit des boucles de fatigue.
La contrainte visqueuse est d’autant plus grande que l’eﬀet de la vitesse de de´formation
plastique est sensible. De petites valeurs de K rendent le comportement insensible a` la vi-
tesse de de´formation ; pour ze´ro, on aurait un mode`le de plasticite´ instantane´e. L’exposant
n diminue avec la tempe´rature. On a n = 20 ou 30 pour un mate´riau plastique a` froid, et
n = 1 pour un mate´riau purement visqueux a` haute tempe´rature. Le coeﬃcient K varie de
fac¸on non monotone, dans la mesure ou` il doit eˆtre petit a` ”basse” tempe´rature, lorsque l’eﬀet
de la vitesse est faible, mais e´galement petit a` ”haute” tempe´rature, lorsque la contrainte
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ultime devient faible, la contrainte visqueuse e´tant limite´e par celle-ci. On obtient donc sou-
vent des variations ”en cloche”, les valeurs maximales de K e´tant obtenues aux tempe´ratures
interme´diaires.
En approchant la vitesse de de´formation plastique par la vitesse de de´formation totale
lors d’une traction simple, 0.001 s−1, la formule pre´ce´dente permet de retrouver la limite
d’e´lasticite´ conventionnelle, pour un mate´riau non vieilli :
Re = σ0.2 = R0 + R∗0 +
C1
D1
(
1− e−0.002D1)+ C2
D2
(
1− e−0.002D2)+ K(0.001) 1n (IV.19)
et pour un mate´riau vieilli :
Re = σ0.2 = R0 +
C1
D1
(
1− e−0.002D1)+ K(0.001) 1n (IV.20)
De meˆme, la contrainte a` rupture pour un mate´riau non vieilli sera :
Rm = R0 + R∗0 +
C1
D1
+
C2
D2
+ K(0.001)
1
n (IV.21)
et pour un mate´riau vieilli :
Rm = R0 +
C1
D1
+ K(0.001)
1
n (IV.22)
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IV.2 Re´sultats de comportement
La re´alisation de l’identiﬁcation des parame`tres mate´riau sur l’ensemble du domaine de
tempe´rature est une ope´ration de´licate. Etant donne´ le nombre de coeﬃcients et dans la
mesure ou` l’on ne dispose a priori d’aucune loi de variation avec la tempe´rature, on commence
par eﬀectuer les identiﬁcations de fac¸on inde´pendante pour chaque tempe´rature. A ce stade,
il y a trop de coeﬃcients pour l’information expe´rimentale disponible, si bien que plusieurs
jeux de parame`tres peuvent donner des re´sultats e´quivalents. Si les choix qui sont faits pour
deux tempe´ratures voisines ne sont pas cohe´rents, on se trouve en situation de fabriquer des
interpolations hasardeuses pour les tempe´ratures interme´diaires, les coeﬃcients pre´sentant par
ailleurs des e´volutions chaotiques, avec des oscillations en fonction de la tempe´rature. Il est
donc ne´cessaire, en meˆme temps que l’on me`ne chaque identiﬁcation, de controˆler la pertinence
aux tempe´ratures interme´diaires. Ceci se fait entre autre en e´valuant de fac¸on simpliﬁe´e la
limite d’e´lasticite´ a` p0 = 0.2% selon les formules IV.19, ou bien la contrainte a` rupture en
utilisant IV.20, IV.21 et IV.22. Ce travail doit eˆtre fait e´galement sur la courbe d’e´crouissage
cyclique, en prenant en compte les contraintes sans et avec vieillissement. Une telle me´thode
est classique dans le cas des identiﬁcations sur une gamme importante de tempe´rature. Il faut
noter que, dans notre cas, nous avons a` notre disposition des essais anisothermes, qui nous
permettrons de consolider les valeurs obtenues se´pare´ment en isotherme a` chaque tempe´rature
(en supposant que l’histoire de la tempe´rature est comple`tement inte´gre´e dans la variable a).
La pre´sence de ces essais facilite le travail, et renforce la validite´ des jeux de coeﬃcients
trouve´s. D’un autre coˆte´, il surgit une diﬃculte´ supple´mentaire, dans la mesure ou` il y a
plusieurs mate´riaux, et ou`, de meˆme que pour le cas de la tempe´rature, nous souhaitons
pouvoir eﬀectuer des interpolations dans les compositions, ce qui impose de disposer de jeux
cohe´rents d’un mate´riau a` l’autre. Nous allons maintenant examiner les re´sultats obtenus,
en traitant simultane´ment le cas des chargements isothermes, puis celui de la tempe´rature
variable.
IV.2.1 Essais de fatigue isotherme
Pour des raisons de conﬁdentialite´ ces coeﬃcients sont reporte´s en annexe A.2 et leur dif-
fusion sera restreinte. Quelques ﬁgures de comparaison expe´rience/simulation sont ne´anmoins
expose´es ici pour rendre compte du degre´ de pertinence des simulations.
Les parame`tres ont e´te´ lisse´s pour que leur variations avec la tempe´rature soient plus re´gu-
lie`res. Apre`s ve´riﬁcation, la perte de pre´cision est ne´gligeable au regard du gain de cohe´rence
obtenu.
Plusieurs essais de comportement peuvent eˆtre eﬀectue´s sur la meˆme e´prouvette, par
exemple pour des chargements thermiques complexes aﬁn d’e´tudier la robustesse du mode`le
de vieillissement.
a) AS7U3G T5
Les coeﬃcients concernant l’AS7U3G T5 ont donc e´te´ lisse´s mais aussi remanie´s par
rapport a` la the`se de (Nicouleau-Bourles E., 1999) apre`s adjonction de nouveaux essais
(provenant de l’UTC). L’ancien ﬁchier sera note´ as7u3g , le nouveau AS7U3G . N’ayant
pas e´te´ identiﬁe´s sur la meˆme base de donne´es, ils ne seront pas directement comparables.
On peut estimer que le nouveau est moins pre´cis sur la base de donne´es initiale, mais plus
performant sur la base e´tendue comprenant les nouveaux essais, car il est issu d’un compromis
entre des essais me´caniques de diﬀe´rentes provenances. C’est celui que nous avons utilise´ pour
cette e´tude. La base de donne´es se compose de 78 essais, la ﬁgure IV.1 en pre´sente quelques
exemples.
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Fig. IV.1 – Comparaison expe´rience/simulation de cycles isothermes pour l’AS7U3G T5,
(a) a` 20◦Caini=0 et 1 (b) a` 320◦Caini=0 et 1.
b) AS5U3G T5 et T6
Pour l’AS5U3G, nous avons deux bases d’identiﬁcation tire´es de la litte´rature, une pour
l’alliage T5 issu de la the`se de (Belhedi B., 1992) et une autre pour le T6 issue de la
the`se de (Barry A., 1993). La premie`re comporte 14 essais LCF (plus de nombreux autres
monotones, de fatigue anisotherme... qui ont e´galement e´te´ simule´s) et la seconde 9 auxquels
viennent s’ajouter 10 nouveaux essais re´alise´s ulte´rieurement. La diﬀe´rence entre ces deux
mate´riaux re´side dans leur traitement thermique. Il devrait donc suﬃre pour les caracte´riser
de ne faire varier que les parame`tres qui de´pendent du vieillissement, puisque le mate´riau a
une composition chimique suppose´e constante et que seul le stade du vieillissement auquel est
livre´ l’alliage varie. Le T5, vieilli le´ge`rement avant le pic, devrait donc rejoindre le T6 apre`s
un certain temps de vieillissement a` une tempe´rature suﬃsante. En re´alite´, il a fallu remanier
plus profonde´ment les parame`tres mate´riau car le comportement des deux alliages s’est re´ve´le´
tre`s diﬀe´rent de nos pre´visions, certainement parce que nous avons en tout trois compositions
chimiques diﬀe´rentes (deux pour la litte´rature, et une troisie`me pour notre propre campagne
d’essais) et peut-eˆtre diﬀe´rents grades.
c) AS7G T7
Pour l’AS7G T7, la base d’identiﬁcation se compose de 143 essais. On constate ici que
l’on est oblige´ d’admettre un e´cart plus grand entre les courbes simule´es et expe´rimentales,
principalement pour les essais vieillis au maximum (a=1). En eﬀet, il faudrait faire de´pendre
le coeﬃcient K du vieillissement. Nous avons choisi de ne pas mettre en application cette
observation dans le souci de conserver la forme la plus simple possible au mode`le. La ﬁgure
IV.2 pre´sente quelques exemples.
d) AS10G T7
La base de donne´es se compose de 70 essais. L’AS10G semble avoir des proprie´te´s tre`s
proches de l’AS7G T7 ; l’ajout de 3w% Si ne change presque rien au comportement de l’alliage
et l’on peut quasiment le mode´liser avec les meˆmes parame`tres de comportement que ceux
de l’AS7G T7. Meˆme si l’ajout de Si change la proportion d’eutectique et de dendrite, les
essais me´caniques et les observations au MET montrent que l’ajout de Si permet seulement
a` l’alliage de vieillir moins vite.
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Fig. IV.2 – Comparaison expe´rience/simulation de cycles isothermes pour l’AS7G T7, (a)
a` 20◦Caini=0 et 1 (b) a` 300◦Caini=0 et 1.
e) AS7G T7+0.5%Cu
La base de donne´es se compose d’un trentaine d’essais1. Le comportement de cet alliage
est interme´diaire entre celui des alliages au cuivre et celui des alliages au magne´sium. Son
vieillissement et ses caracte´ristiques me´caniques pourraient fournir un compromis inte´ressant
entre tenue a` chaud et tole´rance aux dommages.
IV.3 Essais de fatigue anisotherme
La base de donne´es comple`te en fatigue anisotherme pour les divers alliages est expose´e
au paragraphe V.1.4. Les essais ont e´te´ re´alise´s pour les alliages suivants : AS7G T7, AS10G
T7, AS7U3 T5 et AS7UG T7, pour des cycles thermiques variant entre 45 et 250 ou 300◦C .
Les e´tats de vieillissement initiaux sont a=0 et a=1.
IV.3.1 Boucles contrainte/de´formation
Les essais conduits avec extensome`tre sont relativement peu nombreux car celui-ci a ten-
dance a` blesser l’e´prouvette, ce qui re´duit conside´rablement sa dure´e de vie2. La ﬁgure IV.3
montre une comparaison simulation/expe´rience pour l’AS7G T7 non pre´-vieilli (a=0). Le
chargement se fait en imposant les de´formations et les tempe´ratures extreˆmes du cycle expe´-
rimental, c’est-a`-dire 45◦Cen traction et 300◦Cen compression. Le code eﬀectue alors l’inter-
polation line´aire en de´formation et en tempe´rature pour les instants interme´diaires.
Les contraintes obtenues sont le´ge`rement plus fortes que les contraintes expe´rimentales,
ce qui illustre la diﬃculte´ de ce genre d’essai. L’e´prouvette conside´re´e ici pre´sentait d’ailleurs
des contraintes particulie`rement faibles en compression.
IV.3.2 Evolution de la contrainte en fonction du temps
Les ﬁgures IV.4 et IV.5 pre´sentent les e´volutions de la contrainte en fonction du temps
pour trois alliages (AS7G, AS7U3 et AS7UG) respectivement non pre´-vieillis (a=0) et pre´-
vieillis au maximum (a=1). La ﬁgure IV.4 montre l’adoucissement tre`s rapide des alliages sans
cuivre, duˆ a` un vieillissement quasi-imme´diat. Les alliages au cuivre conservent une contrainte
e´leve´e durant tout l’essai. A nouveau, le comportement de l’AS7UG est interme´diaire. Pour
1dont une partie a e´te´ re´alise´e par L. AUBE lors d’un stage a` l’UTC.
2Pour les alliages au magne´sium, 10 cycles de comportement avec extensome`tre re´duisent la dure´e de vie
en fatigue anisotherme par un facteur 2.
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Fig. IV.3 – Simulation de quelques cycles anisothermes sur e´le´ment de volume pour l’AS7G
T7, aini=0.
les alliages pre´-vieillis au maximum, l’amplitude de contrainte ne varie presque pas mais le
niveau de contrainte moyenne change durant l’essai.
IV.3.3 Essais de la litte´rature
Nous avons e´galement simule´ certains essais anisothermes issus de la the`se de (Bel-
hedi B., 1992). Les ﬁgures IV.6 et IV.7 montrent quelques unes des comparaisons simula-
tion/expe´rience eﬀectue´es selon ces re´sultats. Les parame`tres de l’AS5U3G T5 sont identiﬁe´s
graˆce aux re´sultats expe´rimentaux isothermes de la meˆme e´tude. Les essais en opposition de
phase et en 3/4 de phase sont assez bien simule´s, la simulation est moins satisfaisante pour
les essais en phase.
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Fig. IV.4 – Contraintes en fonction du temps pour les alliages non pre´-vieillis (1) AS7G (2)
AS7U3 et (3) AS7UG.
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Fig. IV.5 – Contraintes en fonction du temps pour les alliages pre´-vieillis (1) AS7G (2)
AS7U3 et (3) AS7UG.
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Fig. IV.6 – Comparaison simulation/expe´rience anisotherme sur e´le´ment de volume pour
l’AS5U3 T5 en opposition de phase : (1) chargement : tempe´rature en fonction de la de´for-
mation impose´e (2) contraintes obtenues en fonction de la de´formation (3) contraintes en
fonction de la tempe´rature.
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Fig. IV.7 – Comparaison simulation/expe´rience anisotherme sur e´le´ment de volume pour
l’AS5U3 T5 en 3/4 de phase : (1) chargement : tempe´rature en fonction de la de´formation
impose´e (2) contraintes obtenues en fonction de la de´formation (3) contraintes en fonction de
la tempe´rature.
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IV.4 Comparaison avec les mode`les microscopiques
IV.4.1 Application des mode`les de la litte´rature
En se basant sur des mode`les microscopiques du type (Gandin C.A., Bre´chet Y.,
Rappaz M., Canova G., Ashby M., Schercliff H., 2002) et (Liu G., Zhang G.J.,
Ding X.D., Sun J., Chen K.H., 2003), nous avons tente´ de simuler la variation de limite
d’e´lasticite´ des alliages, en fonction des variations de taille et de forme des pre´cipite´s dur-
cissants. L’application de ce type de mode`le, initialement valide´ sur des alliages binaires de
haute purete´, a` des alliages de fonderie multi-composants et contenant des de´fauts de fonderie
le fait sortir de son domaine d’application normal. De plus, la gamme de tempe´rature dans
laquelle travaillent nos alliages est vaste, entraˆınant une ou des variations allotropiques de
ces pre´cipite´s, ce qui risque encore d’alte´rer les re´sultats obtenus. Nous allons voir cependant
qu’ils sont en remarquable accord avec l’expe´rience.
Pour les alliages au cuivre dont les pre´cipite´s θ′ en forme de disques sont oriente´s {100},
la variation de limite d’e´lasticite´ s’e´crit :
∆σ = 0.13MG
b
2
√
rh
(
f1/2v + 0.75
( r
h
)1/2
fv + 0.14
( r
h
)
f3/2v
)
Ln
0.158r
r0
(IV.23)
Avec M le facteur de Taylor (2.5 a` 3), G le module de cisaillement (25000 MPa), b : le
vecteur de Burgers (2.86.10−10m), r0 le rayon du calcul de la tension de ligne de dislocation
(0.572nm), r le rayon moyen des pre´cipite´s, h la demi-e´paisseur du disque, fv la fraction
volumique de pre´cipite´s. L’e´criture comple`te du mode`le, en fonction du temps et de la tem-
pe´rature, se trouve dans (Liu G., Zhang G.J., Ding X.D., Sun J., Chen K.H., 2003).
D’apre`s les re´sultats expe´rimentaux du paragraphe III.3.2 pour l’AS7U3, nous avons choisi
deux revenus pour lesquels la nature cristallographique des pre´cipite´s ne varie pas, ils restent
θ′ et seule la taille e´volue : il s’agit de 200h a` 175 et 200◦C .
Nous avons obtenu fv=0.038, r=95nm, h=2nm a` 175◦Cet r=150nm, h=3.75nm a` 200◦C .
Le mode`le donne alors une limite d’e´lasticite´ de 121 MPa a` 175◦et 91 MPa a` 200◦Cavec
M=2.5. Si l’on compare cela a` la variation donne´e par le mode`le macroscopique (voir para-
graphe IV.1), on obtient :
– a(200h 175◦C )=0, R0(20◦C )=25 MPa, R∗0(20◦C )=100 MPa, σy=125MPa (mo-
de`le=121)
– a(200h 200◦C )=0.25, R0(20◦C )=25 MPa, R∗0(20◦C )=100*(1-0.25)=75 MPa, σy=100
MPa (mode`le=91)
La corre´lation est en revanche moins bonne, pour les raisons cite´es plus haut, lorsque
le type et la ge´ome´trie du pre´cipite´ changent au cours de l’histoire de tempe´rature. On
obtiendrait ainsi environ 10 MPa3 pour l’AS7G T7 apre`s 300h a` 200◦C , alors que la simulation
macroscopique en accord avec l’expe´rience pre´voit 40 MPa4.
IV.4.2 Approche micro-macro
La corre´lation micro/macro a e´te´ teste´e et valide´e pour le 319 et le A356, (Guillot
I., Barlas B., Massinon D., Cailletaud G., 2001) et (Barlas B., Ovono-ovono
D., Guillot I., Cailletaud G., 2002), en fonction du temps et de la tempe´rature de
vieillissement en service. En se basant sur (Culie´ J.P., Cailletaud G., Lasalmonie A.,
1982), nous avons choisi de comparer la contrainte donne´e par le mode`le macroscopique a` un
mode`le microscopique simple base´ sur les re´sultats des observations.
3Parame`tres expe´rimentaux fv=0.01, r=60.6 nm, fe le facteur d’e´longation vaut environ 1.5 donc h=40
nm.
4a(300h 200◦C)=0.85, R0(20◦C)=20 MPa, R∗0(20
◦C)=130*(1-0.85)=20MPa, σy=40 MPa
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a) Echelle macroscopique
L’expression analytique de la contrainte macroscopique est celle du paragraphe IV.1.
Comme le vieillissement aﬀecte seulement la limite d’e´lasticite´ et l’e´crouissage cine´matique
non line´aire, la variation de contrainte due au vieillissement s’exprime par :
∆σ =
(
R∗0 +
C2
D2
th(D2
∆εp
2
)
)
(1− a) (IV.24)
b) Echelle microscopique
Le phe´nome`ne que l’on cherche a` de´crire est un adoucissement, on suppose donc que les
particules sont suﬃsamment grosses pour eˆtre contourne´es en suivant le me´canisme d’Oro-
wan :
τOro =
2Γ
bL
=
2βµb
L
(IV.25)
avec Γ = βµb2, la tension de ligne, β un parame`tre proche de 0.5 (correspondant a` r0 dans
le paragraphe IV.4.1), µ le module de cisaillement de l’alliage a` tempe´rature ambiante et b
le module du vecteur de Burgers (2.86.10−10 m). L’expression pre´ce´dente doit eˆtre corrige´e
par la fraction volumique de phase α contenant les pre´cipite´s (fα = 73% pour l’AS7U3G et
58.8% pour l’AS7G, paragraphe III.2.1) :
τOro =
2βµb
L
fα (IV.26)
Avec l’espace interparticule, (Friedel J., 1964) :
L = r
[(
π
f
)1/2
− 2
]
(IV.27)
r e´tant le rayon moyen des pre´cipite´s (voir tableau IV.2 et IV.3) et f la fraction volumique
de particules dans la matrice α (3.8% pour l’AS7U3 et 1% pour l’AS7G). Comme la re´fe´rence
du mode`le macroscopique correspond a` l’e´tat de vieillissement maximal (100 heures a` 320◦C ,
a = 1), la variation ∆τ a` conside´rer pour le mode`le microscopique est :
∆τOro = τ(T ) − τ(320◦C) (IV.28)
e´tat de vieillissement pre´cipite´s diame`tre moyen (nm)
T5 θ′′ + θ′ 18.2 ± 3
T5 + 100 h at 100◦C θ′ 20.8 ± 3.5
T5 + 100 h at 200◦C θ′ 30.9 ± 4.5
T5 + 100 h at 250◦C θ 39.4 ± 5.5
T5 + 100 h at 320◦C θ 107.0 ± 8
Tab. IV.2 – Diame`tre moyen des pre´cipite´s du 319 utilise´s pour la corre´lation micro-macro,
obtenus par analyse d’image de cliche´s MET.
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temps (heure) tempe´rature pre´cipite´s diame`tre moyen (nm)
50 (220) β′ + Si 68.6 ± 5
100 200 β′ + Si 56.0 ± 4.5
(220) β′ + β + Si 70.8 ± 6
300 200 β′ + β + Si 60.6 ± 4.5
(220) β + Si 78.9 ± 6
1000 200 β + Si 61.7 ± 4.5
2000 200 β + Si 74.8 ± 5.5
Tab. IV.3 – Diame`tre moyen des pre´cipite´s du A356 utilise´s pour la corre´lation micro-macro,
obtenus par analyse d’image de cliche´s MET.
c) Comparaison
Une loi de transition doit eˆtre introduite pour aller de l’e´chelle du grain (pour nous, de la
dendrite) a` celle de la re´ponse macroscopique de l’alliage.
Suivant l’approche de´crite au paragraphe I.11, nous cherchons a` exprimer une relation de
la forme :
∆σmacro = M∆τOro (IV.29)
en la positionnant par rapport a` un mode`le statique (M=2.24) ou un mode`le de Taylor
(M=3.07).
Le re´sultat de cette e´tude est pre´sente´ sur la ﬁgure IV.8. Les barres d’erreur proviennent
de la mesure de r pour l’e´quation IV.27. La pre´cision de l’e´valuation n’est pas tre`s bonne
pour les forts vieillissements (∆σ petit et ∆τ petits), cependant on doit supposer que le
point (0,0), correspondant au vieillissement maximal, constitue l’origine des deux demi-droites
repre´sentant les mode`les statique et de Taylor. Pour le calcul, εp est ﬁxe´ a` 0.02%, c’est-a`-dire
que l’on se place au tout de´but du domaine plastique. On trouve 2.5 pour M , ce qui signiﬁe
que notre mode`le est bien interme´diaire entre ces deux hypothe`ses.
Fig. IV.8 – Comparaison des mode`les micro et macroscopique.
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IV.4.3 Bilan
Cette comparaison base´e sur des e´quations relativement simples permet de montrer que
le parame`tre a qui repre´sente l’eﬀet du vieillissement dans le mode`le macroscopique est bien
repre´sentatif de l’e´volution de la microstructure en termes de croissance/coalescence des pre´-
cipite´s durcissants.
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IV.5 Mode`le d’amorc¸age
A de´formation constante, le vieillissement provoque une chute de la contrainte, ce qui
provoque un changement de l’e´volution de l’endommagement et complique les capacite´s de
pre´vision de mode`les du type Manson-Coﬃn ou Wo¨hler. Pour cette raison, on se rapporte a`
un mode`le d’endommagement de type ONERA, qui introduit une interaction fatigue-ﬂuage
non-line´aire.
Pour le cas de sollicitations cycliques, on retrouve ainsi naturellement a` basse tempe´rature
un mode de rupture domine´ par la fatigue et a` haute tempe´rature un eﬀet pre´dominant du
ﬂuage. Le re´sultat de´pend du temps, de la tempe´rature et donc du vieillissement. Pour la
pre´vision de la dure´e de vie, on se rapporte a` des conditions stabilise´es et on utilise les
donne´es expe´rimentales a` mi-dure´e de vie. L’avantage de cette strate´gie est sa simplicite´ de
mise en œuvre, mais son inconve´nient est de ne pas re´ellement tenir compte de l’historique
complet du chargement, en dehors de la position et du rayon de la surface de charge ﬁxe´s par
la contrainte moyenne et la de´formation moyenne obtenues au cycle stabilise´.
L’ide´al serait de simuler la progression de l’endommagement sur la dure´e de vie totale
de la pie`ce. En eﬀet, lors de sa mise en service, le vieillissement n’a pas encore provoque´
d’adoucissement et la contrainte est e´leve´e, mais la contrainte ultime, elle aussi, est e´leve´e
et la de´formation plastique est faible. L’endommagement a` cet instant doit donc, a priori,
eˆtre faible. Au fur et a` mesure du vieillissement, le niveau de contrainte chute, la contrainte
ultime e´galement mais pas proportionnellement, et la de´formation plastique devient plus
importante. La compe´tition entre l’adoucissement me´canique (donc la diminution du niveau
de contraintes) et la chute de re´sistance a` la rupture fait que la dure´e de vie calcule´e a` mi-
dure´e de vie peut-eˆtre plus ou moins e´leve´e que ce qu’elle aurait e´te´ avec une inte´gration
de l’endommagement sur l’ensemble du chargement. D’un autre coˆte´, si la stabilisation se
fait rapidement (ce qui est le cas pour des tempe´ratures e´leve´es), on peut conside´rer que la
variation de dure´e de vie pre´vue est ne´gligeable.
IV.5.1 Pre´sentation du mode`le
On suppose l’endommagement isotrope et simule´ par un parame`tre scalaire d’endomma-
gement D, qui est nul dans les conditions initiales et e´gal a` un a` la rupture.
On le de´compose en deux variables d’endommagement, Dc pour le ﬂuage et Df ((Le-
maitre J., Chaboche J.L., 1988)) pour la fatigue, tels que : dD = dDc + dDf .
a) Partie fluage
Pour le ﬂuage, l’e´volution de Dc est de´termine´e par la loi :
dDc =
(
X(σ∼)
A
)r
(1−D)−kdt (IV.30)
ou` A, k, r sont des coeﬃcients mate´riau identiﬁe´s a` chaque tempe´rature ; la contrainte
e´quivalente X(σ∼) est une combinaison line´aire de la contrainte de von Mises J(σ∼), de la
contrainte principale maximale σI et de la trace Tr(σ∼) :
X(σ∼) = (1− α∼ − β∼)J(σ∼) + ασI + βTr(σ∼) (IV.31)
On peut inte´grer cette e´quation, sous chargement constant, en appelant tc le temps critique
a` rupture en ”ﬂuage pur” (temps tc pour Dc = 1) :
tc =
1
k + 1
(
χ(σ∼)
A
)−r
(IV.32)
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Sous un chargement uniaxial en traction, il vient simplement :
tc =
1
k + 1
( σ
A
)−r
(IV.33)
Pour le cas d’un chargement cyclique, on de´ﬁnit simplement NC , calcule´ sur une pe´riode
P qui caracte´rise la contribution du me´canisme de ﬂuage a` la rupture :
1
NC
=
1
k + 1
∫
P
(
χ(σ∼)
A
)r
dt (IV.34)
b) Partie fatigue pure
Sous chargement uniaxial, le mode`le de fatigue pure conside`re la contrainte maximale σM
et la contrainte moyenne σ¯ comme variables critiques :
dDf
dN
=
[
1− (1−D)β+1
]α(σM ,σ¯) [ σM − σ¯
M(σ¯)(1−D)
]β
(IV.35)
α (σM , σ¯) = 1− γ
〈
σM − σl(σ¯)
σu − σM
〉
(IV.36)
σ′l = σl0 (1− b1σ¯) ; σl = σ′l + σ¯ (IV.37)
M (σ¯) = M0 (1− b2σ¯) (IV.38)
(IV.39)
On obtient alors NF , calcule´ sur un cycle :
Nf =
1
γ
〈
σu − σM
σa − σ′l
〉
1
(β + 1)
(σa
M
)−β
(IV.40)
Pour le cas d’un chargement multiaxial, on remplace la contrainte alterne´e par l’amplitude
de contrainte ∆J(σ∼), la contrainte maximale par la valeur maximale de l’invariant de von
Mises Jmax = max(J(σ∼)) et la contrainte moyenne par la contrainte hydrostatique moyenne
σ¯H = 16
(
max(tr(σ∼)) + min(tr(σ∼))
)
, et on obtient :
NF =
1
(β + 1)γ
〈
Jmax − σu
∆J/2− σ′l
〉
.
(
∆J/2
M
)−β
(IV.41)
avec γ, β, σl, M des coeﬃcients mate´riau.
A tempe´rature variable, on norme le chargement σ∼(t) par σu(T (t)), on trouve alors σ∼
∗(t)
et on de´duit ∆J∗, J∗max et σ¯∗ qui remplacent leurs homologues. Il apparaˆıt alors cinq instants
privile´gie´s dans le cycle, t1 et t2 qui correspondent aux deux extreˆmes permettant le calcul
de ∆J , t3 correspondant a` Jmax, et enﬁn t4 et t5 de´ﬁnissant σ¯H . On e´value la dure´e de vie
en conside´rant successivement les jeux de parame`tres des instants t1 et t2, pour lesquels la
tempe´rature vaut respectivement T1 et T2, en laissant de coˆte´ les autres instants, juge´s moins
signiﬁcatifs pour le phe´nome`ne de fatigue. Lorsque σu est le seul parame`tre de´pendant de la
tempe´rature, on e´value ensuite la dure´e de vie en conside´rant simplement le minimum :
NF = min{NF1, NF2} (IV.42)
avec :
NFi = NF (∆σ∗, J∗max, σ¯
∗, σu(Ti)) (IV.43)
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Dans notre cas, le coeﬃcient M de´pend e´galement de la tempe´rature et du vieillissement,
si bien que l’on e´crit :
NFi = NF (∆σ∗, J∗max, σ¯
∗, σu(ai, Ti),M(ai, Ti)) (IV.44)
c) Cumul de l’endommagement
Aﬁn de tenir compte de l’acce´le´ration de la propagation de ﬁssure due au ﬂuage et de
l’augmentation du taux de cavite´s par concentration de contraintes, le mode`le pre´voit un
cumul non line´aire des partie fatigue et ﬂuage :
1
NR
<
l
NC
+
l
NF
(IV.45)
Le cumul du ﬂuage (passage d’une valeur d’endommagement D0 a` la valeur D1) et de la
fatigue (passage de D1 a` D2) s’e´crit :
C = (1−D0)k+1 − (1−D1)k+1 = (k + 1)
∫
cycle
( σ
A
)r
dt =
1
Nc
(IV.46)
F = (1− (1−D1)β+1)1−α − (1− (1−D2)β+1)1−α = 1
Nf
(IV.47)
Connaissant Nf et Nc, on calcule C et F jusqu’a` ce que D1 ou D2 soit e´gal a` 1 (rupture).
On rele`ve ensuite le nombre de cycles en fatigue-ﬂuage ne´cessaire pour produire la rupture.
IV.5.2 Strate´gie d’identiﬁcation
Les parame`tres d’endommagement et les planches obtenues sont conﬁdentiels et se
trouvent en annexe A.2. On ne pre´sentera donc ici que la strate´gie d’identiﬁcation.
Les essais oligocycliques isothermes e´tant uniaxiaux et syme´triques, les parame`tres b1 et
b2 de l’e´quation IV.37 et IV.38 sont choisis nuls (pas d’inﬂuence de la contrainte moyenne).
Le coeﬃcient γ est ﬁxe´ a` une valeur classique de 0,1.
Dans la formulation originale du mode`le, l’identiﬁcation du mode`le de ﬂuage s’eﬀectue
sur des essais de ﬂuage pur. En fait, il est maintenant bien connu que ﬂuage et fatigue-
relaxation font apparaˆıtre des me´canismes de rupture diﬀe´rents, si bien que cette approche
n’est pas tre`s justiﬁe´e. Une me´thode plus pragmatique d’identiﬁcation consiste a` utiliser des
essais de fatigue faisant intervenir une forte composante d’endommagement lie´e au temps, par
exemple en fatigue-relaxation, avec des temps de maintien de quelques minutes en traction
ou en compression.
On classe les essais expe´rimentaux par valeur de vieillissement a` mi-dure´e de vie. On
construit alors pas a` pas les courbes du mode`le pour chaque tempe´rature et chaque cate´gorie
de vieillissement selon le sche´ma suivant :
– l’amplitude de de´formation est ﬁxe´e a` une valeur comprise entre 0.07 et 5%,
– le vieillissement est impose´ en fonction de la cate´gorie d’essais choisie,
– le comportement est simule´ sur deux cycles isothermes,
– un post-traitement de dure´e de vie donne les nombres de cycle total, en fatigue et en
ﬂuage,
– on e´crit les valeurs de contrainte, de´formation, Nr, Nf et Nc dans un ﬁchier re´sultat,
– on recommence avec une de´formation plus grande mais en gardant le meˆme vieillisse-
ment.
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A la ﬁn, on compare graphiquement avec les donne´es expe´rimentales, on re´ajuste les para-
me`tres et l’on recommence jusqu’a` obtenir un bon accord avec l’expe´rience. A cela s’ajoute la
ne´cessite´ d’avoir un bon accord avec les essais anisothermes, on eﬀectue donc des aller-retours
successifs entre ces deux parties.
Une autre strate´gie consiste a` imposer le vieillissement initial de l’essai et a` eﬀectuer la
meˆme de´marche avec des valeurs du vieillissement qui de´pendent de la de´formation impose´e,
puisque plus celle-ci est faible, plus l’essai va eˆtre long et donc plus le vieillissement sera
grand. A l’usage, cette me´thode s’ave`re beaucoup plus diﬃcile a` utiliser et n’apporte pas un
gain de pre´cision signiﬁcatif, elle a donc e´te´ abandonne´e.
La ﬁgure IV.9 montre un exemple de re´sultat a` 200◦Cpour l’AS7G T7 vieilli au maximum
(a=1).
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Fig. IV.9 – Exemple de re´sultat obtenu avec le mode`le ONERA pour l’AS7G T7 a` 200◦C ,
a=1 (a) en contraintes (b) en de´formations.
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IV.6 Bilan
Les diﬀe´rentes approches couramment utilise´s pour mode´liser le comportement des mate´-
riaux ont permis de relier les me´canismes microstructuraux observe´s expe´rimentalement, au
phe´nome`ne de vieillissement macroscopique.
Le mode`le macroscopique est e´lasto-visco-plastique du type Chaboche, et inclut une va-
riable interne de vieillissement base´e sur des observations physiques, qui porte en partie sur
la limite d’e´lasticite´ initiale et en partie sur l’e´crouissage cine´matique. Les divers parame`tres
identiﬁe´s sur les essais isothermes, permettent de mode´liser le comportement, et de retrouver
une estimation des grandeurs physiques classiques comme Re et Rm.
Cette identiﬁcation a e´galement permis de mode´liser le comportement des alliages en fa-
tigue thermo-me´canique, sur l’installation 3-barres en e´le´ment de volume, ainsi que certains
essais de la litte´rature.
L’approche micro-macro base´e sur les mode`les de la litte´rature s’ave`re diﬃcile a` mettre
en œuvre dans le cas des alliages de fonderie multi-constituants et soumis a` des gammes de
tempe´ratures qui sortent du domaine de validite´ de ces mode`les. Nous avons donc mis en place
un mode`le microscopique base´ sur la variation de la contrainte de cisaillement en fonction du
contournement d’Orowan, moins ambitieux mais plus eﬃcace. Le vieillissement est alors pris
en compte au travers des me´canismes de croissance/coalescence des pre´cipite´s durcissants.
Les re´sultats obtenus ont e´te´ relie´s a` la variation de contrainte macroscopique engendre´e par
le vieillissement par une relation du type : ∆σmacro = M.∆τmicro.
Les capacite´s de pre´vision de mode`les du type Manson-Coﬃn ou Wo¨hler sont fortement
de´te´riore´es par le vieillissement, le mode`le d’amorc¸age choisi est donc du type ONERA met-
tant en œuvre un cumul non-line´aire des endommagements dus a` la fatigue et au ﬂuage. Les
parame`tres de ce mode`le sont identiﬁe´s conjointement sur les bases de donne´es isotherme
et anisotherme. Les re´sultats obtenus de cette fac¸on sont bien plus satisfaisants que par les
approches classiques et permettent d’envisager une application comparative aux dure´es de
vie des culasses en fonction de l’alliage qui les compose.
Chapitre -V-
Calculs de structure
A ce stade de l’e´tude, nous disposons des mode`les de comportement et de pre´vision d’amor-
c¸age identiﬁe´s sur e´le´ment de volume. Il reste maintenant a` les mettre en application sur des
structures. La plus simple d’entre elles est l’e´prouvette de fatigue thermome´canique. Du fait
de l’existence d’un gradient thermique le long du fuˆt, elle ne constitue pas a` proprement par-
ler un e´le´ment de volume. Son calcul par e´le´ments ﬁnis, re´alise´ ici en premie`re partie, permet
de montrer que le travail qui a e´te´ fait au chapitre pre´ce´dent est ne´anmoins tout a` fait cohe´-
rent, c’est a` dire que le mode`le identiﬁe´ sur e´le´ment de volume donne des re´sultats cohe´rents
sur l’e´prouvette comple`te. La suite du chapitre sera consacre´e a` des calculs de culasse. Nous
avons repris ici le maillage de la the`se de (Nicouleau-Bourles E., 1999), ce qui a permis
de mener un grand nombre de calculs comparatifs.
V.1 Simulation de l’installation 3 barres
V.1.1 Calcul par e´le´ments ﬁnis
a) Maillage et calculs re´alise´s
L’installation est simule´e comple`tement, puisque le maillage (ﬁgure V.1) comprend
l’e´prouvette, mais e´galement les ressorts et les colonnes, qui sont repre´sente´s par des e´le´-
ments e´lastiques. La condition de contact unilate´ral est e´galement incluse dans le calcul. La
syme´trie du syste`me permet de ne mode´liser que la moitie´ du montage. Les e´le´ments sont
axisyme´triques. Il a e´te´ tenu compte de cette ge´ome´trie un peu particulie`re pour les ressorts
et les colonnes : les modules d’Young qui leur sont attribue´s respectivement : Er = 787 MPa
et Ec = 53476 MPa permettent de retrouver leur raideur globale. Les calculs ont porte´ sur
les alliages AS7G T7, AS10G T7, AS7UG T7 et AS7U3 T5. Syste´matiquement, le mode`le de
dure´e de vie a` e´te´ re´ajuste´ sur les expe´riences pour les cas a=0 et a=1. Les alliages AS5U3 T5
et T6 n’ont pas e´te´ teste´s. Leurs parame`tres d’endommagement sous chargement anisotherme
n’ont donc pas e´te´ re´ajuste´s, ce qui donne donc un peu moins de force a` leur identiﬁcation.
b) De´finition du chargement
La sollicitation exte´rieure se limite a` l’histoire thermique. La bonne connaissance des
champs thermiques dans l’espace et dans le temps est primordiale si nous voulons re´aliser
une pre´vision correcte des redistributions de contrainte re´elles, et, pour ﬁnir, de la dure´e de vie.
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Fig. V.1 – Maillage de l’e´prouvette axisyme´trique de l’installation 3 barres.
En eﬀet, selon la capacite´ de l’e´prouvette (donc de l’alliage) a` e´vacuer la chaleur, la dilatation
thermique de la partie moins chaude de l’e´prouvette varie, et avec elle le niveau de contrainte
impose´ : cela est lie´ au fait que la dilatation thermique globale le long de l’e´prouvette fournit
la force motrice qui cre´e les contraintes. En re´sume´, lorsque la tempe´rature de la partie
la moins chaude (correspondant a` la barre tie`de du paragraphe V.1.3) est e´leve´e, l’amplitude
de de´formation lie´e a` la dilatation thermique est importante, ce qui conduit a` un re´gime ou`
l’amplitude de contrainte sur la base de mesure est elle-meˆme grande.
Nous avons utilise´ plusieurs sources pour obtenir ce proﬁl thermique. La premie`re est
constitue´e par les releve´s expe´rimentaux de thermocouples installe´es directement sur l’e´prou-
vette, la seconde des calculs thermiques par e´le´ments ﬁnis1, dans lesquels les e´changes ther-
miques sont recale´s sur l’expe´rience. Par ailleurs, le calcul de me´canique interpole line´airement
dans le temps entre les diﬀe´rents proﬁls. Le proﬁl thermique impose´ a` 300◦Cprovient direc-
tement des re´sultats expe´rimentaux. On choisit pour le lisser une fonction sigmo¨ıde dont les
parame`tres sont ﬁxe´s par les mesures expe´rimentales. Le proﬁl a` 250◦Cest calcule´ de deux
fac¸ons diﬀe´rentes : soit par simple interpolation du proﬁl obtenu a` 300◦C , dans la majorite´
des cas ; soit par le calcul thermique, pour l’AS7U3 T5. En eﬀet, cet alliage e´tant moins
conducteur, il e´vacue moins la chaleur et son proﬁl doit eˆtre diﬀe´rent de celui des autres
alliages pour que la simulation soit en accord avec l’expe´rience.
Les trois proﬁls utilise´s sont repre´sente´s sur la ﬁgure V.2 ainsi que le proﬁl a` froid. On
suppose une variation line´aire pour passer de l’e´tat chaud a` l’e´tat froid.
Le cycle comporte une monte´e de 60s, un palier de 120 s, et une descente suivie de maintien
a` froid de 300 s, ce qui correspond bien au cycle expe´rimental de 480 s. Les tempe´ratures
minimale et maximale au centre de l’e´prouvette sont de 45 et 300◦C . Il a e´te´ observe´ que la
taille de la cale n’est pas un parame`tre tre`s critique sur la dure´e de vie. Nous nous en tenons
donc a` une cale de hauteur 20.50 mm.
V.1.2 Re´sultats obtenus
Pour l’ensemble des simulations re´alise´es, l’amplitude de contrainte diminue tandis que
l’amplitude de de´formation plastique augmente au cours de l’expe´rience. Ceci est lie´ au vieillis-
sement du mate´riau. En conse´quence, le cycle contrainte-tempe´rature est e´galement de plus
en plus ouvert. Cet eﬀet est bien entendu moins sensible pour le cas d’e´prouvettes pre´vieillies.
1re´alise´s par R. SALAPETE au laboratoire
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Fig. V.2 – Repre´sentation des proﬁls de tempe´rature le long de l’e´prouvette, du centre de
la zone utile vers les teˆtes.
Un autre re´sultat ge´ne´rique est que la de´formation plastique pre´sente un rochet vers
les de´formations ne´gatives. La ﬁgure V.3 montre la de´rive de la de´formation vers les valeurs
ne´gatives dans la zone utile, entre les couteaux de l’extensome`tre, ce qui sera analyse´ dans le
prochain paragraphe.
Fig. V.3 – De´rive de la de´formation axiale dans la zone utile d’une e´prouvette d’AS7G T7
sous chargement anisotherme
Il est frappant de constater que, avec les coeﬃcients mate´riau utilise´s, la simulation nume´-
rique est capable de rendre compte du me´canisme de mise en tonneau observe´ pre´ce´demment :
dans le calcul comme dans la simulation, cet eﬀet est pre´sent pour les alliages au magne´sium,
mais pas pour les alliages au cuivre (ﬁgure V.4).
Le comportement global de l’e´prouvette consiste donc en un raccourcissement de l’en-
semble du fuˆt. Localement, la partie utile entre les couteaux de l’extensome`tre subit des
de´formations ne´gatives axiales, ﬁgure V.3, tandis que la partie tie`de qui l’entoure subit des
de´formations axiales positives (striction hors des couteaux). La forme des boucles locales, et
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Fig. V.4 – (1) Absence de mise en tonneau pour l’AS7U3, evcum (de´formations plastiques
cumule´es) apre`s 100 cycles (2) dans les meˆmes conditions, mise en tonneau pour l’AS7G (3)
mise en e´vidence des zones en traction ou en compression : de´placement radial pour l’AS7G
et (4) de´formation viscoplastique εzz pour l’AS7G.
leur translation vers la compression ou la traction, est le re´sultat d’une compe´tition entre
l’e´coulement de compression a` chaud et l’e´coulement de traction a` froid. Le re´sultat de cette
compe´tition peut changer en fonction du vieillissement, il peut donc y avoir des e´volutions
non monotones, c’est-a`-dire que la zone moins chaude peut partir en compression en premier,
puis en traction lorsque le veillissement agit sur la zone chaude. A cause des gradients ther-
miques, la re´partition des contraintes et des de´formations varie le long de l’e´prouvette, mais
e´galement radialement. La bonne conductivite´ thermique des alliages e´tudie´s nous a conduit
a` ne´gliger ces variations.
V.1.3 Mode`le simpliﬁe´ de la mise en tonneau
Aﬁn de mieux comprendre encore les raisons du phe´nome`ne de mise en tonneau, un mode`le
simpliﬁe´ a e´te´ mis au point 2.
Nous travaillons avec seulement trois e´le´ments, l’un repre´sentant l’ensemble ressorts, co-
lonnes et plateaux, le deuxie`me repre´sentant la base de mesure de l’e´prouvette et le troisie`me
repre´sentant les extre´mite´s de la base de mesure de l’e´prouvette, susceptible de s’e´couler
plastiquement comme la base de mesure mais subissant un cyclage thermique de moins forte
amplitude. Les deux derniers e´le´ments sont en se´rie, et place´s en paralle`le avec le premier.
L’ensemble est bride´, si bien que les deux sous-ensembles ont le meˆme de´placement. La ﬁgure
V.5 montre un sche´ma de l’ensemble ainsi que les cycles thermiques impose´s. Les rapports
2Ce mode`le est l’objet de plusieurs simulations nume´riques, propose´es aux e´tudiants du DEA Me´canique
et Mate´riaux, et qui ont e´te´ mises en place par deux e´tudiants du laboratoire, R. SALAPETE et T. DICK
(voir http ://mms.ensmp.fr/Illustrations/3bar.html)
V.1. SIMULATION DE L’INSTALLATION 3 BARRES 147
L1/L2 et les rapports S1/S0 sont des parame`tres du mode`le.
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Fig. V.5 – Mode´lisation du proble`me 3 e´le´ments (a) Sche´ma 3 barres (b) Cycle thermique
impose´.
On cherche a` montrer que la striction des extre´mite´s de la base de mesure de l’e´prouvette
est due au gradient thermique du four. Celui-ci inﬂuence en eﬀet la valeur de la limite d’e´las-
ticite´, conditionne la mise en traction (ou non) des extre´mite´s, et arbitre, en ﬁn de compte,
la compe´tition entre e´coulement a` froid et e´coulement a` chaud.
Pour ce faire, on impose un chargement aux deux e´le´ments constitutifs de l’e´prouvette,
avec une loi de variation de la limite d’e´lasticite´ provenant du gradient de tempe´rature.
Les parame`tres utilise´s pour les diﬀe´rentes simulations sont re´pertorie´s ci-dessous :
– module de Young e´quivalent de l’ensemble ressorts, colonnes et plateaux en acier :
E∗ = 260000 MPa ;
– module de Young de l’alliage d’aluminium : E = E1 = E2 = 70000 MPa ;
– coeﬃcient d’expansion thermique line´aire apparent : α = 15.10−6 ;
– limite d’e´lasticite´ initiale (seuil de plasticite´) variant line´airement avec la tempe´rature :
R0(0) = 150 MPa, R300(0) = 20 MPa ;
– pente de l’e´crouissage cine´matique (line´aire et non line´aire) variant line´airement avec
la tempe´rature : C(0) = 60000 MPa, C(300) = 6000 MPa ;
– coeﬃcient de rappel de l’e´crouissage cine´matique non line´aire : D = 600 ;
– coeﬃcients caracte´risant la contrainte visqueuse : K=100 MPa.s1/n, n=5.
On ve´riﬁe que l’e´le´ment 0 (barre froide) reste e´lastique durant les simulations. La par-
tie utile (e´le´ment chaud) pre´sente toujours le meˆme re´sultat : les boucles partent vers les
de´formations ne´gatives et seule l’amplitude de de´formation varie (ﬁgure V.6).
La tempe´rature de l’e´le´ment chaud, T1, est choisie constante a` 300◦C , tandis que celle
de l’e´le´ment tie`de, T2, conditionne la mise en striction ou non. Les conditions d’apparition
de la striction sont diﬃciles a` de´terminer, car la re´ponse est le re´sultat de compromis entre
les diﬀe´rentes parties du syste`me, mais globalement, pour l’e´le´ment tie`de, on a trois re´sultats
distincts selon le chargement thermique :
Les simulations re´alise´es avec ce syste`me sont trop simpliﬁe´es pour qu’il soit inte´ressant
de tenter des comparaisons avec l’expe´rience. Il met toutefois bien en lumie`re les aspects
qualitatifs du phe´nome`ne de mise en tonneau.
– pour T2 < 150◦C , l’e´le´ment tie`de reste e´lastique ;
– pour 180 < T2 < 250◦C , il part en compression en premier, puis revient vers les
de´formations positives, ﬁgure V.7 (1) ;
– pour 250 < T2 < 290◦C , il a directement une de´formation positive (il faut noter dans ce
cas que l’amplitude de de´formation commence par croˆıtre, puis diminue avec le temps),
ﬁgure V.7 (2).
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Fig. V.6 – De´formations dans la barre chaude (base de mesure).
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Fig. V.7 – Simulation du phe´nome`ne de striction dans la barre tie`de : (1) de´part en com-
pression en premier puis en traction (2) de´part directement en traction.
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V.1.4 Dure´es de vie expe´rimentales et simule´es
Les re´sultats de dure´e de vie des essais de fatigue thermo-me´canique mene´s sur la machine
3 barres entre 50 et 300◦Csont reporte´s dans le tableau V.1 et entre 50 et 250◦Csur le
tableau V.3. Les paliers de maintien a` haute tempe´rature ont une dure´e de 120s. L’e´tat de
pre´-vieillissement a=1 est obtenu en plac¸ant l’e´prouvette au four pendant 100h a` 300◦C . Les
simulations correspondantes sont pre´sente´es a` la suite de chaque se´rie d’essais (tableaux V.2
et V.4). Les essais marque´s du symbole * ont subi une rupture pre´mature´e, due au contact
du thermo-couple ou de l’extensome`tre. Ils sont tout de meˆme exploite´s pour le calcul des
contraintes moyennes mais pas pour celui de la dure´e de vie moyenne.
mate´riau aini dure´es de vie σ
exp
min(NR/2) σ
exp
max(NR/2) N
exp
R
moyen (MPa) moyen (MPa) moyen
AS7G T7 0 315 - 305* -42.5 110. 315
AS7G T7 1 390 - 520 -22. 112.25 455
AS10G T7 0 250 - 460 - 365 -30.75 119.5 360
AS10G T7 1 530 - 585 -2. 127.5 555
AS7U3 T5 0 580 - 312*- 440* -51. 169.4 580
AS7U3 T5 1 550 - 820* -60. 114. 550
AS7UG T7 0 460 - 490 - 520 -29.5 148.5 490
AS7UG T7 1 448 - 540 -25. 113.75 495
Tab. V.1 – Essais anisothermes entre 50 et 300 ◦Csur quatre mate´riaux, 480s/cycle. * =
rupture pre´mature´e.
mate´riau aini cycles σsimmin(NR/2) σ
sim
max(NR/2) N
sim
F N
sim
C N
sim
R N
exp
R
calcule´s moyen (MPa) moyen (MPa) moyen moyen moyen moyen
AS7G T7 0 150 -50 100 620 5449 355 315
AS7G T7 1 100 -42 82 863 47960 438 455
AS10G T7 0 300 -50 100 505 36800 380 360
AS10G T7 1 100 -42 82 793 43000 546 555
AS7U3 T5 0 350 -55 150 1095 7980 595 580
AS7U3 T5 1 100 -50 120 854 8230 552 550
AS7UG T7 0 300 -50 115 516 59300 481 490
AS7UG T7 1 100 -45 70 566 58700 521 495
Tab. V.2 – Simulations correspondant aux essais du tableau V.1.
Les performances de l’AS7U3 et de l’AS7UG sont remarquables, que ce soit a` l’e´tat pre´-
vieilli ou non, au regard des alliages sans cuivre. L’amplitude moyenne de contraintes est plus
e´leve´e mais leur dure´e de vie expe´rimentale e´galement, ce qui rend compte de leur meilleure
tenue a` chaud. Dans tous les cas, l’eﬀet de la tempe´rature maximale atteinte est e´vident, les
essais a` 240◦Cayant en moyenne une dure´e de vie bien plus e´leve´e.
Les re´sultats des simulations sont tre`s proches de l’expe´rience graˆce, entre autre, a` l’ajus-
tement des parame`tres α et β de l’e´quation IV.31 qui rendent compte du fait que l’endom-
magement est beaucoup plus faible en compression qu’en traction. Ceci justiﬁe la diﬀe´rence
d’ordre de grandeur de 102 environ, entre le nombre de cycle simule´ en fatigue (traction a`
froid) et en ﬂuage (compression a` chaud). La rupture se produit donc en fatigue, et non en
ﬂuage, ce qui montre que l’endommagement se fait principalement a` froid donc en traction
pour cette installation.
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mate´riau aini dure´es de vie σ
exp
min(NR/2) σ
exp
max(NR/2) N
exp
R
moyen (MPa) moyen (MPa) moyen
AS7G T7 0 800 - 1500 - 1300 -40* 120* 1200
AS10G T7 1 1475 -10 110 1475
AS7U3 T5 0 2500 -60* 180* 2500
AS7U3 T5 1 1480 -50* 160* 1480
AS7UG T7 0 1900 -60 140 1900
AS7UG T7 1 1100 -50 90 1100
Tab. V.3 – Essais anisothermes entre 50 et 250 ◦Csur quatre mate´riaux, 400s/cycle. * =
estimation apre`s recalage de la thermique suite a` une erreur de manipulation.
mate´riau aini cycles σsimmin(NR/2) σ
sim
max(NR/2) N
sim
F N
sim
C N
sim
R N
exp
R
calcule´s moyen (MPa) moyen (MPa) moyen moyen moyen moyen
AS7G T7 0 300 -30 120 2286 1.4 e5 1135 1200
AS10G T7 1 10 -30 100 2510 1.2 e5 1245 1475
AS7U3 T5 0 300 -60 160 6822 0.85 e5 5012 2500
AS7U3 T5 1 10 -50 150 3438 0.8 e5 2047 1470
AS7UG T7 0 200 -45 150 3935 1.4 e5 2170 1900
AS7UG T7 1 10 -30 120 1399 0.5 e5 977 1100
Tab. V.4 – Simulations correspondant aux essais du tableau V.3.
Pour les essais a` 300◦C , il n’est pas facile de conclure quant a` l’eﬀet du vieillissement,
les e´carts de dure´e de vie n’e´tant pas signiﬁcatifs. A cette tempe´rature, le chargement est
extreˆmement se´ve`re et les dure´es de vie sont toutes globalement faibles. Il semble toutefois
que le vieillissement ame´liore le´ge`rement la dure´e de vie des alliages au magne´sium, et la
modiﬁe tre`s peu pour les alliages au cuivre. A 250◦C , les diﬀe´rences sont plus marque´es et
conﬁrment l’eﬀet ne´faste du vieillissement pour la dure´e de vie des alliages au cuivre. Au
ﬁnal, c’est l’AS7U3 qui semble, de peu, le plus re´sistant en fatigue thermo-me´canique.
On note que les re´sultats des simulations ﬁgurent globalement dans la bande de dispersion
d’un facteur deux, habituelle en fatigue, ce qui est documente´ plus en de´tails en annexe A.2.
Les valeurs de contraintes simule´es semblent e´galement satisfaisantes. La capacite´ de pre´vision
du mode`le paraˆıt donc correcte au regard de la dispersion expe´rimentale.
Pour chaque jeu de parame`tres d’endommagement identiﬁe´ dans cette partie, on ve´ri-
ﬁe l’incidence sur les simulations des essais d’endommagement isothermes. L’enjeu de cette
de´marche consiste a` trouver un jeu cohe´rent entre les divers essais d’endommagement pour
chaque mate´riau d’une part, et entre les diﬀe´rents mate´riaux d’autre part. Cette de´marche
de ge´ne´ralisation du mode`le se fait au de´triment de la pre´cision des simulations, mais les
allers-retours successifs entre les divers types d’essais permet de minimiser cette perte de
pre´cision.
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V.2 Conditions du calcul de culasse
V.2.1 Retour sur les calculs de (Nicouleau-Bourles E., 1999)
a) Maillage et chargement impose´
Nous avons choisi d’utiliser de nouveau le maillage de 2 des 4 postes de la culasse G9 (2.2L
DCI 108kW) de l’e´tude de (Nicouleau-Bourles E., 1999). Ce maillage est relativement peu
raﬃne´ mais sa simplicite´ permet maintenant de mener des calculs rapides et avec de nombreux
cycles, ce qui devrait permettre de comparer les dure´es de vie des divers mate´riaux e´tudie´s. Il
comporte 23709 nœuds et 17621 e´le´ments soit 71127 degre´s de liberte´. La ﬁgure V.8 montre
ce maillage soumis a` la tempe´rature maximale (cartographie la plus chaude). Nous disposons
e´galement de cartes a` tempe´rature interme´diaire a` la monte´e et a` la descente, et d’une carte
a` tempe´rature minimale. Dans un premier temps, nous reprenons e´galement les conditions en
de´placement impose´ sur tous les nœuds en surface du maillage : ces de´placements proviennent
d’un calcul sur maillage complet qui avait e´te´ eﬀectue´ par Renault. Ces points sont pre´cise´s
dans le prochain paragraphe.
100 182.5 265
Fig. V.8 – Pre´sentation du maillage utilise´, soumis a` la cartographie thermique la plus
chaude.
Dans la suite, on choisit de montrer syste´matiquement les repre´sentations de la culasse
avec la partie e´chappement vers le haut et l’axe de syme´trie a` gauche. On de´signe par x1 (ho-
rizontal, longitudinal) l’axe correspondant a` la direction admission/admission, par x2 (verti-
cal, transverse) l’axe correspondant a` la direction admission/e´chappement et x3 (profondeur,
axial) l’axe chaud/froid dans la hauteur de la culasse. En premier lieu, nous avons reconduit
les calculs de (Nicouleau-Bourles E., 1999) a` l’identique avec le meˆme ﬁchier mate´riau
(as7u3g) et les meˆmes conditions limites. Les progre`s de l’informatique et du solveur du code
Ze´bulon permettent de les re´aliser en se´quentiel, et non plus en paralle`le, ce qui donne encore
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plus de souplesse et permettra d’eﬀectuer de nombreux calculs, autorisant une ve´ritable e´tude
parame´trique. Le calcul de 2 cycles en paralle`le prenait 18h en 1999, il prend maintenant a`
peine 2h en se´quentiel. Une me´thode des sauts de cycles ayant e´galement e´te´ de´veloppe´e dans
Ze´BuLon, il devient meˆme envisageable de poursuivre le calcul sur quelques centaines de
cycles et de pouvoir ainsi juger de l’inﬂuence du vieillissement et de la nature du mate´riau
sur la dure´e de vie de la culasse.
b) Frettage des sie`ges de soupapes
La me´thode pour simuler le frettage des sie`ges de soupapes dans la culasse au premier
incre´ment a e´te´ reconduite. Il s’agit de recre´er le champ de pre´contraintes relativement im-
portant duˆ au montage en force du sie`ge en acier dans un logement en aluminium trop petit
de 105 µm en diame`tre. On mode´lise ce changement de diame`tre me´canique par une e´le´va-
tion de tempe´rature ﬁctive correspondant au meˆme changement dimensionnel. Une e´le´vation
de tempe´rature de 0 a` 20◦C , associe´e a` un coeﬃcient de dilatation ﬁctif pour l’acier de
α = 1, 63115.10−04 /◦Ccre´e la bonne variation dimensionnelle. Pour qu’il n’y ait pas d’eﬀet
du frettage suivant la composante axiale des sie`ges de soupapes on utilise un coeﬃcient de
dilatation anisotrope, si bien que les dilatations selon x3 de l’acier et de l’aluminium sont iden-
tiques. Durant l’e´tape de frettage, le mate´riau reste globalement e´lastique. Pour la suite du
calcul, on eﬀectue une reprise avec le ﬁchier mate´riau de l’acier correspondant aux proprie´te´s
re´elles : α = 11, 5.10−06 / ◦Cet E=200 000 MPa.
Aﬁn de caracte´riser l’eﬀet du frettage, la ﬁgure V.9 pre´sente les contraintes de von Mises
aux points de Gauss dans l’acier des sie`ges et dans l’aluminium du pontet. Elles sont bien
plus grandes dans l’acier (environ 250 MPa) que dans l’aluminium (environ 80 MPa), car le
module d’Young de l’acier est presque 3 fois plus grand.
0 100 200
Fig. V.9 – Re´sultat du frettage des sie`ges de soupapes sur la contrainte de von Mises aux
points de Gauss, AS7U3G.
Les ﬁgures V.10 (a) et (b) montrent respectivement les contraintes σ11 et σ22 re´sultant
de cette ope´ration. Dans les deux cas, des contraintes de compression de l’ordre de 80 MPa
apparaˆıssent assez nettement sur les sie`ges d’e´chappement, mais moins bien pour les sie`ges
d’admission plus espace´s a` cause de l’injecteur, et qui jouxtent la zone de contact de la culasse
sur son support (ﬁctif, il s’agirait en fait du bloc-moteur), zone pour laquelle la re´sultante
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sur l’axe x1 du serrage des vis est forte, ﬁgure V.16. Les contraintes re´sultant du frettage ont
un eﬀet ne´gligeable sur les pontets.
(a) (b)
-80 0 80
Fig. V.10 – Re´sultat du frettage des sie`ges de soupapes sur la contrainte (a) σ11 (b) σ22
sur le poste central, AS7U3G.
c) De´placements et thermique de la culasse
Les de´placements sont fournis par Renault et correspondent au de´but d’un calcul ther-
mome´canique sur banc moteur. La culasse e´tant syme´trique, on bloque la face de syme´trie Σ
suivant x1 et, pour bloquer totalement la structure, on impose un de´placement nul suivant x2
sur un des nœuds de Σ. La thermique est elle aussi issue de calculs et de mesures fournis par
Renault sous forme de quatre cartographies, une a` froid, une a` chaud et deux interme´diaires
(ﬁgure c)). Les cycles thermiques sont en dent de scie avec une monte´e en tempe´rature et un
refroidissement de 45s chacun, (voir ﬁgure A.2 en annexes). Par opposition aux cycles avec
temps de maintien, on qualiﬁera par la suite ces cycles de triangulaires.
d) Re´sultats
Les re´sultats sont pre´sente´s aux points de Gauss, on reporte sur la ﬁgure V.12 la contrainte
de von Mises des e´le´ments de la culasse correspondant a` la tablature (face feu), lors du premier
cycle (t=47s) a` la tempe´rature maximale (265◦C ) sur le mate´riau T5, a` comparer avec la
ﬁgure VI.9-(a) de la the`se de (Nicouleau-Bourles E., 1999) (p130). On notera que les
ﬁgures sont semblables apre`s rotation de 180◦. De meˆme sur la ﬁgure V.13, on retrouvera la
de´formation plastique cumule´e pour deux cycles sur le mate´riau T5 (t=177s) a` comparer avec
la ﬁgure VI.10 (p131). Ceci de´montre que nous nous plac¸ons bien dans les meˆmes conditions
de calcul que dans la pre´ce´dente e´tude.
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t=4s
t=50s
t=47s
t=74s
20 143.5 267
Fig. V.11 – Cartographies thermiques utilise´es pour le calcul. Les temps repre´sente´s sont
ceux des cycles triangulaires. Les cartographies sont les meˆmes pour les cycles avec temps de
maintien.
e) Calculs avec les autres mate´riaux
A la suite de ce premier calcul, nous avons eﬀectue´ des simulations en utilisant les autres
ﬁchiers mate´riau dont nous disposons. Les re´sultats sont bien entendu diﬀe´rents, meˆme en
ne conside´rant que le nouveau ﬁchier repre´sentant l’AS7U3G T5 (AS7U3G), qui prend en
compte notre base de donne´es e´tendue. Mais un proble`me plus important arrive pour les
autres nuances d’alliages : en conside´rant celles-ci, nous observons une incompatibilite´ de
conditions limites : les de´placements impose´s sur les nœuds exte´rieurs du maillage, sont en
eﬀet propres a` un alliage bien de´ﬁni, en particulier au coeﬃcient de dilation, qui varie d’un
alliage a` l’autre, si bien qu’un changement de mate´riau entraˆıne des incohe´rences sur les
re´sultats. Il va donc eˆtre ne´cessaire de de´ﬁnir de nouvelles conditions aux limites, moins
contraignantes.
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0 100 200
Fig. V.12 – Contraintes de Von Mises pour l’AS7U3 T5 a` chaud et au premier cycle.
0 0.0015 0.003
Fig. V.13 – De´formation plastique cumule´e pour l’AS7U3 T5 a` froid et au deuxie`me cycle.
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V.2.2 Nouveau champ de de´placement impose´
A cause des incompatibilite´s cite´es pre´ce´demment, nous avons choisi de travailler en condi-
tions isostatiques , correspondant a` celles d’un banc d’organe3 (et non plus d’un banc mo-
teur), pour permettre une plus grande tole´rance du calcul aux changements de coeﬃcients
mate´riau.
Pour cela, on conserve le groupe de nœuds qui entoure la zone de la chambre de combustion
(sertissage du joint de culasse). Sur ce groupe de nœuds, on impose la conditions U3=0 : la
culasse est pose´e sur un baˆti rigide. On impose un eﬀort de serrage sur la culasse e´quivalent a`
une tension dans chaque vis de 100000 N (soit 10 tonnes par vis). Il faut donc appliquer une
pression sur la surface d’appui de chaque vis en ve´riﬁant que l’aluminium reste e´lastique. On
conserve e´galement le plan de syme´trie central, ses nœuds ont un de´placement nul dans la
direction longitudinale de la culasse (U1=0). Enﬁn, il faut bloquer les mouvements de corps
rigide : pour cela, nous bloquons un nœud se trouvant sur le plan de syme´trie selon l’axe
transverse (U2=0).
Parmi les nouvelles conditions, nous avons e´galement choisi de faire des cycles avec temps
de maintien (et triangulaires pour comparaison) aﬁn d’avoir le temps d’activer le vieillissement
de fac¸on signiﬁcative. On se rapproche par ailleurs des conditions re´elles d’utilisation. La
monte´e en tempe´rature et le refroidissement s’eﬀectuent donc toujours en 45s, mais on impose
un temps de maintien de 1800s (30min) entre les deux. La dure´e d’un cycle est donc de 1890s.
V.2.3 Me´thode de saut de cycles
Cette me´thode, explique´e plus en de´tail dans (Foerch R., Gros V., Mounoury V.,
Quilici S., Cailletaud G., 2000), conside`re deux e´chelles de temps dans l’histoire du char-
gement, en venant superposer une e´chelle en cycles sur celle qui correspond aux incre´ments
ordinaires. Graˆce aux re´sultats obtenus sur trois cycles conse´cutifs N1, N2 et N3, les variables
internes qui caracte´risent l’e´tat du mate´riau sont extrapole´es au cycle N3+∆N et le calcul
reprend a` ce point. Plusieurs parame`tres de pre´cision permettent de controˆler le nombre de
cycles saute´s ∆N. On utilise pour cela des techniques d’extrapolation explicites : soit T la
pe´riode, τ un point particulier choisi sur l’e´chelle de temps locale a` chaque cycle, on exprime
le vecteur Y de variable d’e´tat en fonction de N par :
Y (N) = Y ((N − 1)T + τ) , avec 0 < τ < T (V.1)
En de´veloppant en se´rie de Taylor au second ordre, on obtient :
Y (N +∆N) = Y (N) + ∆N.Y ′(N) +
∆N2
2
Y ′′(N) (V.2)
Les de´rive´es premie`re et seconde Y ′(N) et Y ′′(N) sont obtenues en choisissant trois cycles
conse´cutifs N1, N2, N3 (N1 < N2 < N3) et, connaissant Y (N1), Y (N2), Y (N3), on re´sout le
syste`me d’e´quations :
Y (N2) = Y (N1 + N2 −N1) = Y (N1) + (N2 −N1)Y ′(N1) + (N2 −N1)
2
2
Y ′′(N1)
Y (N3) = Y (N1 + N3 −N1) = Y (N1) + (N3 −N1)Y ′(N1) + (N3 −N1)
2
2
Y ′′(N1)
3Usine Montupet de Chateauroux
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Le saut de cycles autorise´ est obtenu en minimisant le terme de second ordre par rapport
a` celui de premier :
∆N2
2
Y ′′(N) <= η∆NY ′(N) ⇒ ∆N = 2η Y
′(N)
Y ′′(N)
(V.3)
Le scalaire η est un parame`tre qui permet de controˆler la pre´cision de la me´thode. Notre
choix pour la variable qui pilote le saut de cycle s’est porte´ sur la de´formation plastique
cumule´e.
V.2.4 Performances
Le temps calcul de´pend bien entendu le´ge`rement du mate´riau conside´re´. Par ailleurs, le
premier cycle, au cours duquel s’eﬀectuent les redistributions les plus importantes, est plus
long que les cycles suivants. Graˆce a` la me´thode de sauts de cycles, qui permet de sauter
de plus en plus de cycles au fur et a` mesure que les conditions se stabilisent, le calcul de
centaines de cycles plutoˆt que de quelques dizaines est relativement facile. Le temps de calcul
par cycle qui est de´ﬁni ici est un temps moyen obtenu sur un PC Pentium 2,6 GHz muni
d’une me´moire de 1 Go. La taille du calcul en me´moire est de 540 Mo. Il n’est pas possible de
sauvegarder toutes les cartes de tous les cycles, la taille du ﬁchier engendre´ serait bien trop
grande. Nous avons donc choisi de sauver uniquement cinq cycles environ, typiquement les
cycles nume´ro 1, 50, 100, 200, 300.
Pour le calcul se´quentiel avec vieillissement, on trouve respectivement :
– Sans saut de cycles : 0.8 h/cycle
– Avec saut de cycles : 0.4 h/cycle
Pour un calcul se´quentiel vieillissement stabilise´ :
– Avec saut de cycles : 0.2 h/cycle.
V.3 Re´sultats de calcul
V.3.1 Champ de contraintes
Les contraintes sont calcule´es aux points de Gauss et extrapole´es aux nœuds. Nous choi-
sissons ici de montrer les re´sultats bruts aux points de Gauss, ce qui donne des champs
moins lisses, mais plus en accord avec le calcul re´el. Dans toutes les planches, les sie`ges en
acier, qui restent e´lastiques, et qui, de toutes fac¸ons, ne pre´sentent pas de risque de rup-
ture, ont e´te´ enleve´s. Pour des raisons de clarte´, ces planches correspondent uniquement aux
deux principaux mate´riaux, repre´sentatifs de chaque famille d’alliage (avec et sans cuivre) :
l’AS7U3 et l’AS7G.
Les ﬁgures V.14 et V.15 montrent l’e´tat de contrainte maximal dans la tablature a` chaud
et a` froid, respectivement pour les composantes σ11 et σ22, pour l’AS7U3 au bout de 180 cycles
de calcul avec temps de maintien a` 265◦C . On met a` nouveau en e´vidence les re´sultantes de la
contrainte de serrage autour du poste, ainsi que le niveau de contrainte e´leve´ dans les pontets,
de l’ordre de -100 MPa a` chaud et de 180 MPa (a` comparer avec la ﬁgure V.10) dans le sens
x1. Les contraintes dans les pontets admission/admission et e´chappement/e´chappement sont
de l’ordre de ±90 MPa, ce qui n’est pas ne´gligeable. Les pontets du poste central (a` gauche)
sont les plus sollicite´s (et e´galement les plus chauds, voir ﬁgure V.25) donc les plus expose´s
a` des ruptures pre´mature´es en fatigue thermique. A chaud comme a` froid, la zone interposte
est assez sollicite´e en traction dans le sens x2.
La ﬁgure V.16 montre la composante σ33, dans les meˆmes conditions de calcul, a` froid et a`
chaud. On met bien suˆr en e´vidence les zones de contact de la tablature avec le bloc-moteur :
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le joint de culasse, le joint autour de chaque poste et le pourtour des puits de goujon, a`
cause de la pression exerce´e par le serrage des vis. Dans cette direction de sollicitation, les
pontets ont un niveau de contrainte faible, ainsi que dans le sens x2. Les pontets subissent
cependant un le´ger eﬀet de triaxialite´ en compression, principalement dans le deuxie`me pontet
admission/e´chappement en partant du plan de syme´trie, correspondant a` l’e´le´ment 8811 (voir
paragraphe V.5), qui semble eˆtre souvent a` l’origine de l’amorc¸age.
A titre de comparaison, la ﬁgure ?? pre´sente les contraintes σ11 et σ22 a` froid pour l’AS7G
T7 dans les meˆmes conditions. On met en e´vidence des champs de contraintes pre´sentant
moins de gradients dans le cas du mate´riau sans cuivre.
(a)
-150 -50 50
(b)
-100 -30 40
Fig. V.14 – Contraintes dans la tablature pour l’AS7U3 apre`s 180 cycles de calcul avec
temps de maintien a` 265◦C a` chaud (a) σ11 (b) σ22.
V.3.2 Analogie avec l’installation anisotherme
Par analogie aux essais mene´s sur l’installation anisotherme, paragraphe V.1 on peut
discerner sur la ﬁgure V.18 un eﬀet 3-barres au sein de la culasse : le pontet repre´sente
l’e´prouvette anisotherme. La zone des haricots de circulation d’eau, en haut et en bas de
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(a)
-100 40 180
(b)
-70 5 80
Fig. V.15 – Contraintes dans la tablature pour l’AS7U3 apre`s 180 cycles de calcul avec
temps de maintien a` 265◦C a` froid (a) σ11 (b) σ22.
la ﬁgure, forment deux barres horizontales froides mais e´loigne´es du pontet donc de rigidite´
apparente moindre, comme les ressorts de l’installation. Enﬁn, les axes admission-admission
et e´chappement-e´chappement, dans les zones interme´diaires, repre´sentent les colonnes, ces
zones e´tant tie`des mais proches du pontet donc plus rigides.
– A chaud, le pontet est en compression (environ -100 MPa), les ressorts en traction
(environ 60 MPa), et les colonnes sont peu contraintes ;
– A froid, le pontet est en traction (environ 200 MPa), les ressorts sont peu contraints,
et les colonnes sont en compression (environ -50 MPa).
Pour les contraintes σ22, ﬁgures V.14 (b) et V.15 (b), c’est la zone interposte qui joue le
roˆle du ressort. Cette analogie permet de conﬁrmer que les contraintes et les de´formations
dans le pontet de´pendent de l’e´tat thermique et de vieillissement de la zone qui l’entoure.
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(a)
-60 10 80
(b)
-60 10 80
Fig. V.16 – Contrainte σ33 (meˆmes conditions de calcul) (a) a` froid (b) a` chaud.
V.3.3 Champ de contrainte de von Mises
La ﬁgure V.19 pre´sente le champ de contraintes re´siduelles de von Mises a` froid pour
l’AS7U3 T5 apre`s 180 cycles a` 265◦Cavec temps de maintien, pour l’AS7G T7 apre`s 130
cycles a` 265◦Cavec temps de maintien et pour l’AS7G T7 apre`s 300 cycles triangulaires a`
265◦C . La ﬁgure V.20 pre´sente ces meˆmes champs de contraintes a` chaud.
La re´partition de ces contraintes, a` froid et le long de l’axe x1, ﬁgure V.19, montre une
plus grande amplitude pour l’AS7U3 que pour l’AS7G (cycles avec temps de maintien). Pour
le premier, la contrainte maximale s’e´tend assez largement dans la zone des pontets et l’on
observe de tre`s faibles valeurs dans la zone autour du puits de bougie de pre´-chauﬀage. Pour
l’AS7G, par contre, le proﬁl de contrainte est moins marque´ : la zone de contrainte maximale
est plus e´troite dans le pontet, et la zone du puits de bougie subit de faibles contraintes. Pour
les cycles triangulaires sur l’AS7G, on retrouve un proﬁl plus proche des re´sultats de l’AS7U3,
ce qui laisse supposer que le vieillissement nivelle les contraintes, et fournit des champs plus
re´guliers a` froid.
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(a)
-100 40 180
(b)
-70 5 80
Fig. V.17 – Contraintes a` froid pour l’AS7G T7 apre`s 130 cycles avec temps de maintien a`
265 ◦C , (a) σ11 et (b) σ22.
A chaud, ﬁgure V.20, le niveau de contrainte est partout plus e´leve´ pour l’AS7U3. Pour
les cycles triangulaires sur l’AS7G, une fois encore, le proﬁl de contrainte est plus proche des
re´sultats de l’AS7U3. Dans ces deux cas, le vieillissement est faible et les contraintes e´leve´es.
Le calcul de la contrainte moyenne de von Mises sur la tablature, a` froid, donne 36.2 MPa
pour l’AS7G et 45.2 MPa pour l’AS7U3, respectivement apre`s 130 et 180 cycles avec temps
de maintien a` 265◦C . La culasse coule´e dans l’alliage au cuivre est donc plus contrainte, mais
ceci ne permet pas de conclure quant a` la dure´e de vie de la culasse, car l’alliage au cuivre
posse`de e´galement une plus grande contrainte ultime σu. Une contrainte plus faible peut alors
malgre´ tout engendrer une dure´e de vie plus courte (voire annexes A.2 et A.2). Dans tous les
cas, le vieilllissement diminuera les niveaux de contrainte dans la culasse.
V.3.4 Champ de vieillissement
Conforme´ment a` ce que l’on a vu pre´ce´demment, la principale diﬀe´rence entre les alliages
avec ou sans cuivre re´side dans leur e´tat de vieillissement. A 265◦C , l’AS7U3 T5 atteint
une valeur seuil qui ne correspond pas au vieillissement maximal puisque a∞=0.68 alors que
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Fig. V.18 – Analogie entre les contraintes dans la culasse et l’installation anisotherme : (a)
a` chaud (b) a` froid.
l’AS7G T7 atteint le vieillissement maximal tre`s rapidement pour cette meˆme tempe´rature.
On notera que le nombre d’e´le´ments qui atteignent cette tempe´rature maximale est faible
(ﬁgure V.25), on aura donc de forts gradients dans les champs de vieillissement.
Lors de cycles avec temps de maintien, on active fortement le vieillissement et le parame`tre
a peut tendre vers a∞, voir ﬁgure V.21 (a) et (b), alors que ceci n’est pas le cas pour les
cycles triangulaires, voir ﬁgure V.21 (c). On a donc une diﬀe´rence majeure entre les alliages
avec ou sans cuivre, et entre les cycles avec ou sans temps de maintien, ce qui implique des
changements sur la redistribution des contraintes dans la tablature (ﬁgure V.15 et V.17). En
eﬀet, dans le cas des alliages sans cuivre, les pontets intersoupapes vieillissent rapidement
et sur un grand diame`tre (autour du puits de bougie de pre´-chauﬀage) puisque tous les
e´le´ments soumis a` une tempe´rature supe´rieure a` 160◦Cvont tendre vers l’e´tat de vieillissement
maximal. Ceci produira un relaˆchement des contraintes dans les parties froides environnantes,
mais en meˆme temps les zones vieillies vont subir des sollicitations thermo-me´caniques e´leve´es.
Pour les alliages au cuivre, la zone du pontet reste plus dure mais va se retrouver litte´ralement
sertie par les parties froides environnantes. En ﬁn de compte, la quantite´ de de´formation
plastique cumule´e sera du meˆme ordre de grandeur dans les deux cas.
V.3.5 Champ de de´formation plastique cumule´e
La ﬁgure V.22 montre les re´sultats du calcul en termes de de´formation plastique cumule´e,
pour les cycles avec temps de maintien et les cycles triangulaires. Comme expose´ au para-
graphe V.3.4, la partie froide qui entoure les pontets se comporte comme un e´tau et, bien
que les comportements soient fort diﬀe´rents, on obtient des re´sultats semblables dans le cas
des alliages avec ou sans cuivre, meˆme si la de´formation plastique cumule´e semble le´ge`rement
plus importante pour l’AS7G. En eﬀet les alliages au cuivre, qui vieillissent moins, gardent
une meilleure tenue a` chaud, mais la zone froide environnante conserve e´galement une limite
d’e´lasticite´ e´leve´e, ce qui est susceptible de produire des de´formations importantes dans la
zone chaude. Les alliages sans cuivre, eux, voient leur limite d’e´lasticite´ diminuer dans une
large zone autour du pontet, si bien que l’eﬀort cre´e´ par la zone tie`de est moins important,
ne´anmoins, les de´formations de la zone chaude peuvent eˆtre grandes, puisque les proprie´te´s
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Fig. V.19 – Contraintes de von Mises sur le poste central a` froid pour (a) l’AS7U3 T5 apre`s
180 cycles a` 265◦Cavec temps de maintien, (b) l’AS7G T7 apre`s 130 cycles a` 265◦Cavec
temps de maintien et (c) l’AS7G T7 apre`s 300 cycles triangulaires a` 265◦C .
me´caniques de celle-ci sont devenues tre`s faibles. Cet eﬀet du vieillissement n’est bien suˆr pas
observe´ sur les essais avec des cycles triangulaires.
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Fig. V.20 – Contraintes de von Mises sur le poste central a` chaud pour (a) l’AS7U3 T5
apre`s 180 cycles a` 265◦Cavec temps de maintien, (b) l’AS7G T7 apre`s 130 cycles a` 265◦Cavec
temps de maintien et (c) l’AS7G T7 apre`s 300 cycles triangulaires a` 265◦C .
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V.4 Calcul de dure´e de vie sur culasse
Les re´sultats de dure´e de vie des calculs mene´s sur le maillage de la culasse Renault 2.2L
DCI sont conﬁdentiels, ils sont donc inte´gralement reporte´s en annexe A.2.
V.5 Localisation de l’amorc¸age
Les re´sultats de dure´e de vie mettent en e´vidence certains e´le´ments propices a` l’amorc¸age,
(ﬁgure V.23), (Barlas B., Cailletaud G., Guillot I., Clavel M., Massinon D.,
Morin G., 2003). Ils appartiennent tous aux pontets du poste central. La ﬁgure V.24 permet
de les situer. Le mode`le d’endommagement utilise´ donne le nombre de cycles a` rupture par
cumul de deux autres nombres de cycles, en fatigue et en ﬂuage. On a donc un e´le´ment localise´
comme site d’amorc¸age pour chaque mode. Evidemment, c’est celui qui a le nombre de cycles
le plus faible qui de´termine le mode et la localisation ﬁnale. Les e´le´ments qui apparaissent
sur cette ﬁgure mais pas dans les tableaux A.2 et A.2 sont ceux pour lesquels le calcul donne
la dure´e de vie la plus faible dans le me´canisme de rupture non dominant. Si l’on compare
ces e´le´ments a` ceux qui sont soumis a` la tempe´rature la plus e´leve´e, ﬁgure V.25, on voit que
ce ne sont pas force´ment les plus chauds qui sont responsables de l’amorc¸age, surtout pour
les cycles triangulaires. Ceci est moins vrai pour les calculs avec temps de maintien, ce qui
explique la pre´dominance de la rupture en ﬂuage dans ces cas.
Les e´le´ments 8811 et, dans une moindre mesure 13530, sont parmi les e´le´ments les plus
souvent de´signe´s comme site d’amorc¸age par le calcul, on a donc choisi d’e´tudier le compor-
tement anisotherme de l’e´le´ment 8811 (paragraphe V.6).
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Fig. V.21 – Comparaison des champs de vieillissement pour (a) l’AS7U3 T5 apre`s 150 cycles
avec temps de maintien (b) l’AS7G T7 apre`s 130 cycles avec temps de maintien (c) l’AS7G
T7 apre`s 300 cycles triangulaires.
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Fig. V.22 – Comparaison des de´formations plastiques cumule´es pour (a) l’AS7G T7 apre`s
130 cycles avec temps de maintien (b) l’AS7U3 T5 apre`s 150 cycles avec temps de maintien
(c) l’AS7G T7 apre`s 300 cycles triangulaires.
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(1)
(2)
Nr faible Nr grand
Fig. V.23 – (1) Localisation de l’elset nomme´ cff contenant les e´le´ments a` l’origine de la
rupture, sur la tablature du poste central, (2) Localisation des e´le´ments les plus critiques de
cff , issue d’un calcul.
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Fig. V.24 – Localisation des e´le´ments du poste central propices a` l’amorc¸age.
260 263.5 267
Fig. V.25 – Localisation des e´le´ments les plus chauds, situe´s sur le poste central.
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V.6 Comportement anisotherme de l’e´le´ment 8811
D’apre`s les re´sultats du paragraphe V.2, l’e´le´ment 8811 est celui que le calcul de´signe
le plus souvent comme site d’amorc¸age pre´fe´rentiel. Nous avons donc choisi d’e´tudier son
comportement plus en de´tails. Les ﬁgures V.26 a` V.35 pre´sentent quelques-uns des re´sultats
les plus marquants de cette e´tude. L’eﬀet des sauts de cycles est visible sur les courbes ;
on observe que le raccord apre`s chaque saut se fait sans de´rive importante, ce qui valide a
posteriori la me´thode.
Les amplitudes de contraintes sont relativement grandes et les valeurs de contraintes ob-
tenues en compression (a` chaud), sont nettement plus e´leve´es que ce que donnaient les essais
anisothermes sur la machine 3 barres, en uniaxial. Pour tous les mate´riaux, c’est σ11 qui est la
composante du tenseur de contraintes la plus e´leve´e (ﬁgure V.26 a` V.28). Meˆme relativement
pre`s de la surface (le point de Gauss conside´re´ est a` environ 1 mm sous la surface), il se de´ve-
loppe une le´ge`re triaxialite´ en compression (σ33 va jusqu’a` -35 MPa durant le cycle) : le mate´-
riau est contraint dans toutes les directions. Au de´but du calcul, les amplitudes de contraintes
sont globalement les meˆmes pour les mate´riaux avec et sans cuivre. Par contre, lorsque le
vieillissement prend eﬀet, la diﬀe´rence devient notable : les alliages sans cuivre s’adoucissent
beaucoup plus rapidement. Par conse´quent, les boucles contraintes/de´formations e´voluent
diﬀe´remment (ﬁgure V.29 a` V.31). En eﬀet, la tempe´rature maximale de l’e´le´ment 8811 est
d’environ 220◦C (ce n’est pas l’e´le´ment le plus chaud), comme le conﬁrme la ﬁgure V.32.
Donc pour l’AS7U3, on atteint la valeur asymptotique du vieillissement (a∞=0.35 a` cette
tempe´rature) tre`s rapidement, ﬁgure V.35 (2). Pour l’AS7G, cette tempe´rature est suﬃsante
pour atteindre le vieillissement maximal (a∞=1), mais cela ne´cessite un peu plus de temps.
En conse´quence, de fac¸on un peu paradoxale, l’AS7U3 semble se stabiliser plus rapidement
que l’AS7G.
Les ﬁgures V.33 (1) et (2) montrent la forme et la position des cycles stabilise´s pour
cinq chargements thermiques diﬀe´rents pour l’AS7G et l’AS7U3 : cycles de fatigue-relaxation
et triangulaires a` 240 et 265◦C , ainsi que cycles de fatigue-relaxation avec le parame`tre τ
divise´ par 10 pour acce´le´rer le vieillissement. Pour l’AS7G, les boucles obtenues pour le cycle
stabilise´ avec temps de maintien a` 265◦C , et pour le meˆme chargement avec vieillissement
acce´le´re´ ne sont pas les meˆmes, mais la diﬀe´rence est faible. Par contre, l’utilisation d’un
mate´riau vieilli de`s le de´part du calcul n’aurait pas de sens dans la mesure ou` cela produirait
des de´formations importantes dans des zones qui ne se plastiﬁent pratiquement pas si l’on
utilise le comportement initial non pre´-vieilli. Ceci rend donc de´licat la recherche directe du
cycle stabilise´ (en utilisant, par exemple, la Me´thode Cyclique Directe base´e sur un crite`re
e´nerge´tique, (Pommier B., 2003)).
Les cycles stabilise´s pour l’AS10G et l’AS7UG soumis a` des cycles thermiques triangulaires
et avec temps de maintien a` 265◦Csont reporte´s sur la ﬁgure V.34 (1) et les cycles stabilise´s
pour les quatre mate´riaux soumis a` des cycles avec temps de maintien a` 265◦Csur la ﬁgure
V.34 (2). En observant e´galement l’e´volution du vieillissement en fonction du temps, ﬁgure
V.35 (2), on constate a` nouveau que l’AS7UG est interme´diaire entre les alliages sans cuivre
et l’AS7UG, en e´tant toutefois plus proche des premiers. Les largeurs de cycles, correspondant
a` l’amplitude de de´formation plastique, varie de 0 pour un mate´riau non vieilli a` 0.3% pour
un mate´riau vieilli au maximum et tre`s ductile (alliage au magne´sium), ce qui correspond a`
l’ordre de grandeur des de´formations mesure´es expe´rimentalement dans les culasses.
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Fig. V.26 – Contraintes en fonction du temps pour l’AS7G et l’ASU3G pour des cycles
avec temps de maintien, tempe´rature maximale de 265◦C (1) σ11, AS7G (2) σ11, AS7U3
172 CALCULS DE STRUCTURE
(1)
-35
-30
-25
-20
-15
-10
-5
0
5
10
0 50000 100000 150000 200000 250000 300000 350000 400000
σ
22
 (M
Pa
)
temps (s)
AS7G, fatigue-relaxation, 265C
(2)
-40
-35
-30
-25
-20
-15
-10
-5
0
5
10
0 50000 100000 150000 200000 250000 300000 350000 400000 450000
σ
22
 (M
Pa
)
temps (s)
AS7U3, fatigue-relaxation, 265C
Fig. V.27 – Contraintes en fonction du temps pour l’AS7G et l’ASU3G pour des cycles
avec temps de maintien, tempe´rature maximale de 265◦C (1) σ22, AS7G (2) σ22, AS7U3
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Fig. V.28 – Contraintes en fonction du temps pour l’AS7G et l’ASU3G pour des cycles
avec temps de maintien, tempe´rature maximale de 265◦C (1) σ33, AS7G (2) σ33, AS7U3
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Fig. V.29 – Contraintes en fonction de la de´formation viscoplastique pour l’AS7G et
l’ASU3G pour des cycles avec temps de maintien, tempe´rature maximale de 265◦C (1) σ11–ε
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AS7G, (2) σ11–ε
p
11, AS7U3
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Fig. V.30 – Contraintes en fonction de la de´formation viscoplastique pour l’AS7G et
l’ASU3G pour des cycles avec temps de maintien, tempe´rature maximale de 265◦C (1) σ22–ε
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AS7G, (2) σ22–ε
p
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Fig. V.31 – Contraintes en fonction de la de´formation viscoplastique pour l’AS7G et
l’ASU3G pour des cycles avec temps de maintien, tempe´rature maximale de 265◦C (1) σ33–ε
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p
33, AS7U3
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Fig. V.32 – Comparaison des alliages AS7G et ASU3G ; σ11 en fonction de la tempe´rature
pour (1) l’AS7G, (2) l’AS7U3
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Fig. V.33 – Comparaison des alliages AS7G at ASU3G ; cycles stabilise´s εp11–σ11 pour 5
chargements thermiques diﬀe´rents pour (1) l’AS7G, (2) l’AS7U3.
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Fig. V.34 – Boucles stabilise´es εp11–σ11 pour (1) l’AS7UG et l’AS10G a` 265
◦C , cycles
triangulaires et avec temps de maintien, (2) les 4 mate´riaux, cycles avec temps de maintien
a` 265◦C
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Fig. V.35 – (1) De´formations plastiques cumule´es en fonction du temps pour l’AS7G et
l’AS7U3, (2) Vieillissement en fonction du temps pour l’AS7G, l’AS7U3 et l’AS7UG.
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V.7 Bilan
L’ensemble des calculs de structure re´alise´s a permis de de´gager certaines tendances ca-
racte´risant les divers alliages en fonction de leur syste`me de pre´cipitation. En particulier,
l’e´volution en fonction de la tempe´rature de cette pre´cipitation a une inﬂuence de premier
ordre sur la dure´e de vie en fatigue thermome´canique de la structure. Les diﬀe´rents modes
de vieillissement des alliages, selon leur composition chimique et leur traitement thermique,
conditionnent en eﬀet le niveau et la re´partition des contraintes dans la structure, ainsi que
les de´formations engendre´es.
Les simulations mene´es sur e´le´ment de volume pour l’installation anisotherme ont permis
de valider le mode`le de comportement identiﬁe´ sur les essais isothermes, puisque celui-ci est
capable d’expliquer et de mode´liser le phe´nome`ne de mise en tonneau de la base de mesure
et de striction des extre´mite´s de la base de mesure, observe´ sur les e´prouvettes anisothermes
pour les alliages au magne´sium.
La mode´lisation comple`te de cette installation par e´le´ments ﬁnis a donne´ lieu a` un recalage
anisotherme pre´cis des parame`tres d’endommagement, eux aussi initialement identiﬁe´s sur les
essais isothermes. Elle a e´galement montre´ l’inﬂuence du vieillissement sur la dure´e de vie des
divers alliages, ainsi que la meilleure tenue a` chaud des alliages au cuivre.
Les calculs de structure avec le maillage de la culasse 2.2L DCI ont e´te´ mene´s au-dela` de
200 cycles pour quatre chargements thermiques diﬀe´rents : cycles avec et sans temps de main-
tien pour deux gammes de tempe´rature, correspondant a` deux puissances spe´ciﬁques e´leve´es,
de tempe´rature maximale 240◦Cet 265◦C . L’analyse de la redistribution des contraintes et
de leur e´volution en fonction du vieillissement a permis de mieux comprendre le mode pre´-
dominant de rupture et la localisation de l’amorc¸age. D’autre part, l’analogie que l’on peut
faire entre la culasse et l’installation anisotherme met en e´vidence l’importance de la zone
environnant le pontet sur le me´canisme d’amorc¸age. Pour les culasses re´alise´es en alliage
au cuivre, le faible vieillissement entraˆıne des contraintes e´leve´es et le pontet subit un eﬀet
d’e´tau. Les alliages au magne´sium, plus tole´rants aux dommages mais aussi plus sensibles au
vieillissement, ge´ne`rent des contraintes moins e´leve´es, mais subissent e´galement une impor-
tante chute des proprie´te´s me´caniques du pontet. Donc, meˆme si la culasse est moins charge´e
en l’absence du cuivre, la conclusion sur la dure´e de vie n’est pas directe, puisque ﬁnalement,
le niveau d’endommagement est similaire pour les deux nuances d’alliage.
Le comportement d’un des e´le´ments les plus propices a` l’amorc¸age a e´te´ e´tudie´ pour les
divers chargements thermiques de l’e´tude. Une comparaison entre les principaux mate´riaux
a permis de mieux comprendre les me´canismes d’endommagement au sein de la culasse ainsi
que les valeurs de dure´e de vie obtenues. L’importance de l’histoire thermo-me´canique du
mate´riau a e´galement e´te´ mise en lumie`re.
Des informations plus pre´cises concernant la comparaison des performances des divers
alliages applique´s a` cette ge´ome´trie de culasse se trouvent dans l’annexe conﬁdentielle A.2.
182 CALCULS DE STRUCTURE
Chapitre -VI-
Conclusion
Conclusion de l’e´tude
L’e´tude du comportement et de l’endommagement en fatigue des alliages d’aluminium
de fonderie nous a permis de mettre en lumie`re le roˆle pre´ponde´rant du vieillissement dans
la rupture pre´coce des culasses diesel, par des me´canismes de fatigue thermo-me´canique au
niveau des pontets intersoupapes.
L’e´tude bibliographique a de´montre´ l’importance des parame`tres microstructuraux comme
le DAS, le grade, la teneur en pores et de´fauts de fonderie, en e´le´ments d’alliage ainsi que du
traitement thermique dans le comportement de ces alliages. Celui-ci est re´gie par des phe´no-
me`nes de germination, croissance et coalescence qui modiﬁent les proprie´te´s me´ccaniques de
l’alliage (variation de l’ancrage des dislocations).
L’e´tude microstructurale re´alise´e au MET, en DSC et avec le logiciel Thermo − calc,
a montre´ l’existence de deux principales familles d’alliage, ceux au cuivre dont le syste`me
durcissant est Al2Cu et ceux au magne´sium, contenant des Mg2Si. Une troisie`me famille a
e´galement e´te´ mise en e´vidence et qui est durcie par des pre´cipite´s Mg2Si renforce´s par du
cuivre et, dans une moindre mesure, par des pre´cipite´s Q. Le comportement de cet alliage s’est
ave´re´ eˆtre en tous points interme´diaire entre les alliages au cuivre et les alliages sans cuivre.
Leurs se´quences de pre´cipitation en fonction de la tempe´rature et du temps de maintien ont
e´te´ de´termine´es et ont permis d’expliquer les me´canismes de vieillissement par des e´volutions
de la microstructure. Ces e´volutions sont prises en compte dans le mode`le macroscopique
par l’interme´diaire d’un parame`tre scalaire de vieillissement a. Les lois qui gouvernent les
variations de ce parame`tre ont e´te´ relie´es expe´rimentalement aux changements de phase et
de taille des pre´cipite´s durcissants.
La diﬀe´rence majeure entre ces classes d’alliages re´side donc dans leur mode de vieillis-
sement. Des essais de durete´ ont montre´ que l’adoucissement lie´ au vieillissement, atteint un
palier dont le niveau de´pend de la tempe´rature pour les Al2Cu et seulement du temps pour
une tempe´rature supe´rieure a` 160◦Cpour les Mg2Si. Le vieillissement a donc une inﬂuence
directe sur le comportement me´canique de ces alliages. Ceci a pu eˆtre observe´ lors d’essais
de fatigue oligocycliques isothermes et anisothermes sur une installation pilote´e par un char-
gement thermique. Cette machine a permis de conﬁrmer l’aspect interme´diaire de l’AS7UG,
entre les alliages sans cuivre et ceux plus classiques allie´s a` environ 3% de cuivre.
Ces essais ont servis a` l’identiﬁcation des divers parame`tres du mode`le macroscopique de
comportement et d’endommagement. Les approches de l’amorc¸age du type Manson-Coﬃn
ou Wo¨lher se sont re´ve´le´es inapplicables au cas des alliages vieillissants. Un mode`le de type
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ONERA a donc e´te´ modiﬁe´ et valide´ pour obtenir un outil de pre´vision de la dure´e de
vie le plus eﬃcace possible, mais en gardant toujours le souci de la liaison entre l’e´chelle
macroscopique et microstructure du mate´riau. L’inte´reˆt de la liaison micro-macro associe´e a`
un mode`le macroscopique est d’allier la garantie du mode`le micro avec la vitesse du macro.
Ce choix, impose´ par des impe´ratifs industriels a e´te´ fait au de´triment d’autres pistes, comme
les mode`les purement micro-macro avec transition d’echelles, qui seraient sans doute moins
eﬃcaces sur le domaine que nous conside´rons.
Les re´sultats de cette identiﬁcation ont ﬁnalement permis de re´aliser des calculs de struc-
tures, en premier lieu pour la mode´lisation du comportement anisotherme. Les re´sultats de
ces essais sont exploite´s pour caler correctement les simulations anisothermes. Les calculs
en plasticite´ sur la culasse G9 ont alors e´te´ conduits jusqu’a` deux ou trois cents cycles, a` 240
et 265◦C , pour des cycles triangulaires et avec 30min de maintien a` chaud par cycle pour
activer le vieillissement. L’inﬂuence de celui-ci sur le comportement et surtout sur la dure´e
de vie de la culasse a e´te´ mise en e´vidence, ainsi que l’importance de l’histoire thermique et
me´canique de la pie`ce.
Perspectives
Dans l’e´tat actuel de l’e´tude, on peut conside´rer que les eﬀets me´caniques lie´s a` la pre´-
cipitation sont correctement compris et mode´lise´s. La simulation est moins claire pour ce
qui concerne l’amorc¸age dans la mesure ou` la qualite´ me´tallurgique des pie`ces n’est pas
prise en compte par le mod`le. Or, si les de´fauts de fonderie ont peu d’inﬂuence sur les rela-
tions contraintes/de´formations, ils sont au contraire pre´ponde´rants dans la de´termination de
l’amorc¸age et de la loi de propagation. Il sera donc ne´cessaire d’e´tendre l’approche pour y
ajouter cet aspect.
Le but ﬁnal d’un mode`le nume´rique doit en eﬀet eˆtre la bonne repre´sentation de l’amorc¸age
et de la propagation des ﬁssures de fatigue. Cela permettra de mode´liser la probabilite´ qu’ont
celles-ci de de´boucher dans la chambre d’eau et d’e´valuer la dure´e de vie en tole´rance aux
dommages, et non a` l’amorc¸age, ce qui pourrait favoriser les alliages au magne´sium.
Il serait e´galement inte´ressant de pouvoir inte´grer l’endommagement sur la dure´e de vie
totale de la structure pour voir l’inﬂuence du trajet de chargement et donc de l’histoire
thermique de l’alliage. En eﬀet, l’e´volution de la contrainte ultime n’e´tant pas force´ment
la meˆme que celle des contraintes dans la culasse, les premiers cycles peuvent s’ave´rer plus
endommageants que les cycles stabilise´s.
D’autre part, en supposant que la fraction volumique, la forme et la taille des pre´cipite´s
durcissants soient directement lie´es a` la dure´e de vie de la culasse, une loi semi-empirique
pourrait permettre de choisir des nuances et des traitements thermiques conduisant a` un
optimum de dure´e de vie.
Bibliographie
Aaronson H.I., Clark J.B., Laird C. (1968). Interfacial energy of dislocation and of
coherent interphase boundaries. Met. Sc. J., vol. 2, pp 155–158.
Aazizou K., Cailletaud G., Diboine A. (1990). Modelling of viscoplasticity and structural
analysis of Diesel cylinder-heads. High temperature structural design.
Abbadi M., Ha¨hner P., Zeghloul A. (2002). On the characteristics of Portevin-Le
Chaˆtelier bands in aluminium alloy 5182 under stress-controlled and strain-controlled
tensile testing. Mater. Sci. Eng. A, vol. 337, pp 194–201.
Alexander D.T.L.. Greer A.L. (2002). Solid-state intermetallic phase transformations
in 3XXX aluminium alloys. Acta Mater., vol. 50, pp 2571–2583.
American Society for Metals (1979). Metals handbook. Metals Park, 7th edition.
Andersen S.J. (1995). Quantiﬁcation of the Mg2Si β′′ and β′ phases in AlMgSi alloys by
transmission electron microscopy. Metall. Mater. Trans., vol. 26A n◦ 8, pp 1931–1937.
Anson J.P., Gruzleski J.E. (1999). The quantitative discrimination between shrinkage and
gas microporosity in cast aluminium alloys using spatial data analysis. Mater. Char., vol.
43, pp 319–335.
Ardell A.J. (1997). Temporal behavior of the number density of particules during Ostwald
ripening. Mater. Sci. Eng. A, vol. 238, pp 108–120.
Atwood R.C., Lee P.D. (2003). Simulation of the three-dimensional morphology of solidi-
ﬁcation porosity in an aluminium-silicon alloy. Acta. Mater., vol. 51, pp 5447–5466.
Balasundaram A., Shan Z. Gokhale A.M., Graham S., Horstemeyer M.F. (2002).
Particle rotations during plastic deformation of 5086 aluminium alloy. Mater. Char.,
vol. 48, pp 363–369.
Bardi F., Cabibbo M., Evangelista E., Spigarelli S., Vukcevic M. (2003). An
analysis of hot deformation of an Al-Cu-Mg alloy produced by powder metallurgy. Mater.
Sci. Eng. A, vol. 339, pp 43–52.
Barlas B., Cailletaud G., Guillot I., Clavel M., Massinon D., Morin G. (2003).
Etude du comportement et de l’endommagement en fatigue d’alliages d’aluminium de
fonderie. Communication, Journe´es d’Automne 2003, Conference SF2M, Paris, pp 61–
62.
Barlas B., Ovono-ovono D., Guillot I., Cailletaud G. (2002). Aging and fatigue
behaviour in cast aluminium alloys. Proceedings of the 8th International Conference of
Cast Aluminum Alloys, Cambridge, UK, Trans Tech Publications, Mater. Sci. Forum,
vol. 396-402, pp 1364–1370.
Barlat F., Brem J.C., Yoon J.W., Chung K., Dick R.E., Lege D.J., Pourboghrat
F., Choi S.-H., Chu E. (2003). Plane stress yield function for aluminum alloy sheets-
Part 1 : theory. Int. J. of Plasticity, vol. 19, pp 1297–1319.
186 BIBLIOGRAPHIE
Barlat F., Glazov M.V., Brem J.C., Lege D.J. (2002). A simple model for dislocation
behavior, strain and strain rate hardening evolution in deforming aluminium alloys. Int.
J. of Plasticity, vol. 18, pp 919–939.
Barralis J., Maeder G. (1997). Pre´cis de me´tallurgie : e´laboration, structures-proprie´te´s,
normalisation. AFNOR-Nathan, Paris.
Barry A. (1993). Fatigue oligocyclique a` hautes tempe´ratures d’alliages d’aluminium de
fonderie. Approches me´canique et microstructurale. The`se de doctorat de l’Universite´ de
Technologie de Compie`gne.
Baruchel J., Buffie`re J.Y., Maire E., Merle P., Peix G. (2000). X-Ray tomography
in Materials Science. Herme`s Science, Paris.
Belhedi B. (1992). Etude du comportement viscoplastique d’un alliage d’aluminium AS5U3
sous conditions anisothermes. The`se de doctorat, Universite´ de Besanc¸on.
Benzerga A.A., Hong S.S., Kim K.S., Needleman A., Van Der Giessen E. (2001).
Smaller is softer : an inverse size eﬀect in cast aluminium alloy. Acta. Mater., vol. 49,
pp 3071–3083.
Bergsma S.C., Kassner M.E., Li X., Wall M.A. (1998). Strengthening in the new
aluminum alloy AA6069. Mater. Sci. Eng. A, vol. 254, pp 112–118.
Berveiller M., Zaoui A. (1982). A simpliﬁed self-consistent scheme for the plasticity of
two-phase material. Res. Mechanica Letters, vol. 1, pp 119–124.
Bonfield W., Datta P.K. (1976). Precipitation hardening in an Al-Cu-Si-Mg alloy at 130
to 220◦C . J. of Mater. Sci., vol. 11, pp 1661–1666.
Boyd J.D., Nicholson R.B. (1971). Calorimetric determination of precipitate interfacial
energies in two Al-Cu alloys. Acta Metall., vol. 19, pp 1101–1109.
Brabazon D., Browne D.J., Carr A.J. (2002). Mechanical stir casting of aluminium
alloys from the mushy state : process, microstructure and mechanical properties. Mater.
Sci. Eng. A, vol. 326, pp 370–381.
Bray G.H., Glazov M., Rioja R.J., Li D., Gangloff R.P. (2001). Eﬀect of artiﬁcial
aging on the fatigue crack propagation resistance of 2000 series aluminum alloys. Int. J.
of Fatigue, vol. 23, pp S265–S276.
Bruzzi M.S., Hugh P.E. (2002). Methodology for modelling the small crack fatigue beha-
viour of aluminum alloys. Int. J. of Fatigue.
Buffie`re J.Y., Savelli S., Jouneau P.H., Maire E., Fouge`res R. (2001). Experimen-
tal study of porosity and its relation to fatigue mechanisms of model Al-Si7-Mg0.3 cast
Al alloys. Mater. Sci. Eng. A, vol. 316, pp 115–126.
Ca´ceres C.H. (1999). Particle cracking and the tensile ductility of a model Al-Si-Mg com-
posite system. Aluminium Trans., vol. I-1.
Ca´ceres C.H., Davidson C.J., Griffiths J.R., Wang Q.G. (1999). The eﬀects of Mg on
the Microstructure and mechanical behaviour of Al-Si-Mg casting alloys. Metall. Mater.
Trans., vol. 30A, pp 2611–2618.
Ca´ceres C.H., Djurdjevic M.B., Stockwell T.J., Sokolowski J.H. (1999). The
eﬀect of Cu content on the level of microporosity in Al-Si-Cu-Mg casting alloys. Scripta
Metall. Mater., vol. 40 n◦ 5, pp 631–637.
Ca´ceres C.H., Griffiths J.R., Reiner P. (1996). The inﬂuence of microstructure on the
Bauschinger eﬀect in an Al-Si-Mg casting alloy. Acta Mater., vol. 44, pp 15–23.
Calabrese C., Laird C. (1974). Cyclic stress-strain response of two-phase alloys, Part,
I-II. Mater. Sci. Eng. A, vol. 13, pp 141–174.
BIBLIOGRAPHIE 187
Caton M.J., Jones J.W., Allison J.E. (2001). The inﬂuence of heat treatment and soli-
diﬁcation time on the behavior of small-fatigue-cracks in a cast aluminum alloy. Mater.
Sci. Eng. A, vol. 314, pp 81–85.
Caton M.J., Jones J.W., Boileau J.M., Allison J.E. (1999). The eﬀect of solidiﬁcation
rate on the growth of small fatigue cracks in a cast 319-type aluminum alloy. Metall.
Mater. Trans., vol. 30A, pp 3055–3068.
Cavazos J.L., Cola´s R. (2001). Precipitation in a heat-treatable aluminium alloy cooled at
diﬀerent rates. Mater. Char., vol. 47, pp 175–179.
Cayron C., Buffat P.A. (2000). Transmission electron microscopy study of the β’ phase
(Al-Mg-Si alloys) and QC phase (Al-Cu-Mg-Si alloys) : ordering mechanism and crys-
tallographic structure. Acta Mater., vol. 48, pp 2639–2653.
Cayron C., Sagalowicz L., Beffort O., Buffat P.A. (1999). Structural phase tran-
sition in Al-Cu-Mg-Si alloys by transmission electron microscopy study on an Al-4wt%
Cu-1 wt% Mg-Ag alloy reinforced by SiC particles. Phil. Mag. A, vol. 79-11, pp 2833–
2851.
Celentano D.J. (2002). A thermomechanical model with microstructure evolution for alu-
minium alloy casting processes. Int. J. of Plasticity, vol. 18, pp 1291–1335.
Cerri E., Evangelista E., Spigarelli S., Cavaliere P., DeRiccardis F. (2000).
Eﬀects of thermal treatments on microstructure and mechanical properties in a thixocast
319 aluminum alloy. Mater. Sci. Eng. A, vol. 284, pp 254–260.
Chan K.S., Jones P., Wang Q. (2003). Fatigue crack growth and fracture paths in sand
cast B319 and A356 aluminium alloys. Mater. Sci. Eng. A, vol. 341, pp 18–34.
Chandler H.D., Bee J.V. (1987). Cyclic strain induced precipitation in a solution treated
aluminium alloy. Acta Metall., vol. 35-10, pp 2503–2510.
Charrier J., Salmi M., De Fouquet J. (1992). Inﬂuence d’un cyclage thermique sur un
alliage d’aluminium brut de coule´e. Me´moires et e´tudes scientiﬁques Revue de me´tallur-
gie, pp 749–756.
Chen S.-L., Zuo Y., Chang Y.A. (1997). A thermodynamic description for the ternary
Al-Mg-Cu system. Metall. Mater. Trans. A, vol. 28A, pp 435–446.
Cleveland R.M., Ghosh A.K., Bradley J.R. (2003). Comparison of superplastic beha-
vior in two 5083 aluminum alloys. Mater. Sci. Eng. A, vol. 351, pp 228–236.
Conley J.G., Huang J., Asada J., Akiba K. (2000). Modeling the eﬀects of cooling rate,
hydrogen content, grain reﬁner and modiﬁer on microporosity formation in Al A356
alloys. Mater. Sci. Eng. A, vol. 285, pp 49–55.
Couper M.J., Neeson A.E., Griffiths J.R. (1990). Castings defects and the fatigue life
of an aluminum casting alloy. Fatigue Fract. Eng. Mater. Struct., vol. 13, pp 213–227.
Crepeau P.N., Antolovitch S.D., Worden J.A. (1992). Fatigue crack growth in an
Al-10.7Si-2.2Cu-1.2Mg casting alloy. Proceedings of the 22nd Symposium on Fracture
Mechanics, Philadelphia, ASTM (USA)., pp 707–726.
Culie´ J.P., Cailletaud G., Lasalmonie A. (1982). La contrainte interne en viscoplasti-
cite´ : comparaison des approches me´caniques et microscopiques. La Recherche Ae´rospa-
tiale, vol. 2, pp 109–119.
Curtis S.A., Romero J.S., Los Rios E.R., Rodopoulos C.A., Levers A. (2003).
Predicting the interfaces between fatigue crack growth regimes in 7150-T651 aluminium
alloy using the fatigue damage map. Mater. Sci. Eng. A, vol. 344, pp 79–85.
188 BIBLIOGRAPHIE
Dabayeh A.A., Berube A.J., Topper T.H. (1998). An experimental study of the eﬀect
of a ﬂaw at a notch root on the fatigue life of cast Al 319. Int. J. of Fatigue, vol. 20-7,
pp 517–530.
De Hoff R.T., Rhines F.N. (1972). Microscopie quantitative. Masson, Paris.
Delmas F., Vivas M., Lours P., Casanove M.J., Couret A., Coujou A. (2003).
Straining mechanisms in aluminium alloy 6056. In-situ investigation by transmission
electron microscopy. Mater. Sci. Eng. A, vol. 340, pp 286–291.
Desaki T., Kamiya S. (2000). Development of a new aluminium alloy bearing for small-sized
diesel engines. JSAE review, vol. 21, pp 143–147.
Deschamps A., Niewczas M., Bley F., Brechet Y., Embury J.D., Le Sinq L., Livet
F., Simon J.P. (1999). Low-temperature dynamic precipitation in a supersaturated Al-
Zn-Mg alloy and related strain hardening. Phil. Mag. A, vol. 79-10, pp 2485–2504.
Donnadieu P., Roux-Michollet M., Chastagnier (1999). A quantitative study by
transmission electron microscopy of nanoscale precipitates in Al-Mg-Si alloys. Phil. Mag.
A, vol. 79 n◦ 6, pp 1347–1366.
Drouzy M., Jacob S., Richard M. (1980). Interpretation of tensile result by means of
quality index and probable yield stress. ASS International Cast Methods J., pp 43–50.
Dubost B., Sainfort P. Durcissement par pre´cipitation des alliages d’aluminium. Tech-
niques de l’inge´nieur, traite´ Me´tallurgie, vol. M 240, pp 1–25.
Dumont D., Deschamps A., Brechet Y. (2003). On the relationship between microstruc-
ture, strength and toughness in a AA7050 aluminum alloy. Mater. Sci. Eng. A, vol. 356,
pp 326–336.
Du¨nnwald J., El-Magd E. (1996). Description of the creep behaviour of the precipitation-
hardened material Al-Cu-Mg alloy 2024 using ﬁnite element computations based on mi-
crostructure mechanical models. Comput. Mater. Sci., vol. 7, pp 200–207.
Dutkiewicz J., Litynska L. (2002). The eﬀect of plastic deformation on structure and
properties of chosen 6000 series aluminium alloy. Mater. Sci. Eng. A, vol. 324, pp 239–
243.
Emadi D., Gruzleski J.E., Toguri J.M. (1993). The eﬀect of sodium and strontium mo-
diﬁcation on surface tension and volumetric shrinkage of A356 alloy and their inﬂuence
on porosity formation. Met Trans. B, vol. 24B, pp 1055–1063.
Emadi D., Liu H., Gruzleski J.E., Bouchard M. (1996). Eﬀects of Sr-modiﬁcation on
the melt hydrogen content and the hydrogen solubility in the solid and liquid Al-Si alloys.
Proceedings of the 1996 125th TMS annual meeting, pp 721–727.
Engler O., Hirsch J. (2002). Texture control by thermomechanical processing of AA 6XXX
Al-Mg-Si sheet alloys for automotive applications-A review. Mater. Sci. Eng. A, vol. 336,
pp 249–262.
Esmaeili S., Lloyd D.J., Poole W.J. (2003). A yield strength model for the Al-Mg-Si-Cu
alloy AA6111. Acta Mater., vol. 51, pp 2243–2257.
Evans W.J., Jones H.V., Spittle J.A., Brown S.G.R. (1994). Defect sensitive fatigue in
a cast aluminium alloy. Proceedings of the 10th conference on the Strength of Materials,
Sendai, Japan. The Japan Inst. of Metals, Strengh of Materials, pp 501–504.
Fan J. (1999). A micro/macroscopic analysis for cyclic plasticity of dual-phase materials.
Trans. of the ASME, vol. 66, pp 124–135.
Fan J., McDowell D.L., Horstemeyer M.F., Gall K. (2003). Cyclic plasticity at pores
and inclusions in cast Al-Si alloys. Eng. Fract. Mech., vol. 70, pp 1281–1302.
BIBLIOGRAPHIE 189
Fang Q.T., Granger D.A. (1989). Porosity formation in modiﬁed and unmodiﬁed A356
alloy castings. AFS Trans., vol. 97, pp 989–1000.
Ferragut R., Somoza A., Torriani I. (2002). Pre-precipitation study in 7012 Al-Zn-Mg-
Cu alloy by electrical resistivity. Mater. Sci. Eng. A, vol. 334, pp 1–5.
Foerch R., Gros V., Mounoury V., Quilici S., Cailletaud G. (2000). Cyclic calcu-
lations and life prediction in thermomechanical fatigue using the Zmat library. Abaqus
Users Conference, Newport.
Forder S.D., Brooks J.S., Reeder A., Evans P.V. (1999). Fe57 Mossbauer spectroscopy
of intermetallic phases in D.C. cast aluminium. Scripta Mater., vol. 40, pp 45–48.
Friedel J. (1964). Dislocations. Pergamon Press, International Series of Monographs in
Solid State Physics, Addison-Wesley Publishing Company, London.
Fujii T., Watanabe C., Nomura Y., Tanaka N., Kato M. (2001). Microstructural
evolution during low cycle fatigue of a 3003 aluminum alloy. Mater. Sci. Eng, vol. A319-
321, pp 592–596.
Fujikawa S.I. (1997). Tracer diﬀusion of magnesium in pseudo-binary Al −Mg2Al alloys.
Defect and Diﬀusion Forum Vols., vol. 143-147, pp 403–408.
Fujikawa S.I., Takada Y. (1997). Interdiﬀusion between Aluminium and Al-Mg alloys.
Defect and Diﬀusion Forum Vols., vol. 143-147, pp 409–414.
Fuller C.B., Krause A.R., Dunand D.C., Seidman D.N. (2002). Microstructure and
mechanical properties of a 5754 aluminum alloy modiﬁed by Sc and Zr additions. Mater.
Sci. Eng. A, vol. 338, pp 8–16.
Gandin C.A., Bre´chet Y., Rappaz M., Canova G., Ashby M., Schercliff H. (2002).
Modelling of solidiﬁcation and heat treatment for the prediction of yield stress of cast
alloys. Acta Mater., vol. 50, pp 901–927.
Greer A.L., Bunn A.M., Tronche A., Evans P.V., Bristow D.J. (1999). Modelling
of inoculation of metallic melt ; application to grain reﬁnement of aluminium by Al-Ti-B.
Acta Mater., vol. 48 n◦ 11, pp 2823–2835.
Grinberg N.M., Serdyuk V.A., Gavrilyako A.M., Lychagin D.V., Kozlov E.V.
(1991). Cyclic hardening and substructure of Al-Mg alloys. Mater. Sci. Eng. A, vol. 138,
pp 49–61.
Guiglionda G., Poole W.J. (2002). The role of damage on the deformation and fracture
of Al-Si eutectic alloys. Mater. Sci. Eng. A, vol. 336, pp 159–169.
Guillot I., Barlas B., Massinon D., Cailletaud G. (2001). Thermomechanical fatigue
and aging of cast aluminum alloy : a link between numerical modeling and microstruc-
tural approach. Proceedings of the International Conference of Temperature-Fatigue
Interaction, Paris, ESIS publication, vol. 29, pp 75–84.
Guillot I., Evrard C., Massinon D., Clavel M. (2000). Low cycle fatigue at room
temperature of over ageing cast aluminum alloys. Proceedings of the 7th International
Conference of Cast Aluminum Alloys, Charlottesville, Virginia, USA, vol. Trans. Tech.
Publication vol.III, pp 1463–1468.
Guillot I., Massinon D., Barlas B., Ovono-Ovono D. (2003). Improved material
properties for cast aluminium alloys : from the processes to life prediction modelling.
Proceedings of the Thermec International Conference, Madrid, Spain.
Guo J., Zhu H., Jia J. (1998). Mechanical properties of Al-7Si-Mg casting alloy under
various aging conditions. Mater. Sci. Tech., vol. 14, pp 476–478.
190 BIBLIOGRAPHIE
Gupta A.K., Chatuvedi M.C., Jena A.K. (1989). Eﬀects of silicon additions on aging
behaviour of Al-1.52Cu-0.75Mg alloy. Mater. Sci. Tech., vol. 5, pp 52–55.
Gupta A.K., Court S.A. (2001). Precipitation hardening in Al-Mg-Si alloys with and
without excess Si. Mater. Sci. Eng. A, vol. 316, pp 11–17.
Gupta A.K., Jena A.K., Chatuvedi M.C. (1987). Insoluble phase in Al-1.52Cu-0.75Mg
alloys contening silicon. Mater. Sci. Tech., vol. 3, pp 1012–1017.
Gupta A.K., Lloyd D.J., Court S.A. (2001). Precipitation hardening processes in an
Al-0.4%Mg-1.3%Si-0.25%Fe aluminum alloy. Mater. Sci. Eng. A, vol. 301, pp 140–146.
Gustafsson G., Thorvaldsson T., Dunlop G.L. (1986). The inﬂuence of Fe and Cr on
the microstructure of Al-Si-Mg alloys. Metall. Trans., vol. 17A n◦ 1, pp 45–52.
Han S.-W., Katsumata K., Kumai S., Sato A. (2002). Eﬀects of solidiﬁcation struc-
ture and aging condition on cyclic stress-strain response in Al-7%Si-0.4%Mg cast alloys.
Mater. Sci. Eng. A, vol. 337, pp 170–178.
Han S.-W., Kumai S., Sato A. (2002). Eﬀects of solidiﬁcation structure on short fatigue
crack growth in Al-7%Si-0.4%Mg alloy castings. Mater. Sci. Eng. A, vol. 332, pp 56–63.
Heiberg G., Arnberg L. (2001). Investigation of the microstructure of the Al-Si eutectic
in binary aluminium-7wt% silicon alloys by electron backscatter diﬀraction (EBSD). J.
of light Met., vol. 1, pp 43–49.
Hirosawa S., Sato T., Kamio A., Flower H.M. (2000). Classiﬁcation of the role of
microalloying elements in phase decomposition of Al based alloys. Acta Mater., vol. 48,
pp 1797–1806.
Hirth S.M., Marshall G.J., Court S.A., Lloyd D.J. (2001). Eﬀects of Si on the aging
behaviour and formability of aluminium alloys based on AA6016. Mater. Sci. Eng. A,
vol. 319-321, pp 452–456.
Honma U., Yokohama, Kitaoka, Kanbara (1984). Fatigue strength and mechanical
properties of aluminium alloy castings of diﬀerent structural ﬁneness. Communication
from light alloy castings research committee of japan Foundrymen’s society, Tokyo, vol.
60, pp 917–920.
Hornbogen E. (2001). Hundred years of precipitation hardening. J. of light Met., vol. 1, pp
127–132.
Horstemeyer M.F. (1998). Damage inﬂuence on Bauschinger eﬀect of a cast A356 alumi-
nium alloy. Scripta Mater., vol. 39-11, pp 1491–1495.
Hoskin G.A., Provan J.W., Gruzleski J.E (1988). The in-situ fatigue testing of a cast
aluminium-silicon alloy. Theor. Appl. Fract. Mech., vol. 10, pp 27–41.
Huang J., Mori T., Conley J.G (1998). Simulation of microporosity formation in modiﬁed
and unmodiﬁed A356 alloy castings. Metall. Mater. Trans., vol. 29B-12, pp 1249–1260.
Hutchinson C.R., Ringer S.P. (2000). Precipitation processes in Al-Cu-Mg alloys mi-
croalloyed with Si. Metall. and Mater. Trans., vol. 31A, pp 2721–2733.
Iglesis I. (1976). Eﬀet de l’inﬂuence des parame`tres de solidiﬁcation sur la structure et les
proprie´te´s me´caniques d’alliages industriels hypo-eutectiques aluminium-silicium. The`se
de doctorat de l’Universite´ de Nancy.
Inguanti P.C. (1985). Overcoming Material Boundaries. Proceedings of the 17th SAMPE
technical conference, SAMPE, Covina, CA, pp 61.
Inoue K., Yosimura T., Fuji A., Noguchi H. (2002). Fatigue characteritics of cast
aluminum alloy under mean stress. In : Proceedings of the 8th international fatigue
congress, e´d. Maugin et al., pp 2633–2640, Stockholm, Sweden. A.F.Bloom (EMAS).
BIBLIOGRAPHIE 191
Ismail Z.H. (1995). Microstructure and mechanical properties developped by thermomecha-
nical treatment in an AlMgSi alloy. Scripta Metall. Mater., vol. 32 n◦ 3, pp 457–462.
Jiang D., Wang C. (2003). Inﬂuence of microstructure on deformation behavior and fracture
mode of Al-Mg-Si alloys. Mater. Sci. Eng. A, vol. 352, pp 29–33.
Khireddine D., Rahouadj R., Clavel M. (1998). Irreversibility of strain during low-
cycle fatigue experiments of a precipitation-hardened alloy. Phil Mag, vol. A77(6), pp
1555–66.
Kro´l J. (1997). The precipitation strengthening of directionally solidiﬁed Al Si Cu alloys.
Mater. Sci. Eng. A, vol. 234-236, pp 169–172.
Kuijpers N.C.W., Tirel J., Hanlon D.N., Van der Zwaag S. (2002). Quantiﬁcation
of the evolution of the 3D intermetallic structure in a 6005A aluminium alloy during a
homogenisation treatment. Mater. Char., vol. 48, pp 379–392.
Lacarac V.D., Smith D.J., Pavier M.J. (2001). The eﬀect of cold expansion on fatigue
crack growth from open holes at room and high temperature. Int. J. of Fatigue, vol. 23,
pp S161–S170.
LaOrchan W., Mulazimoglu M.H., Gruzleski J.E. (1994). Constant volume risered
mold for reduced pressure test. AFS Trans., vol. 101, pp 253–259.
Larouche D., Laroche C., Bouchard M. (2003). Analysis of diﬀerential scanning ca-
lorimetric measurements performed on a binary aluminium alloy. Acta Mater., vol. 51,
pp 2161–2170.
Lasa L., Rodriguez-Ibabe J.M. (2002). Characterization of the dissolution of the Al2Cu
phase in two Al-Si-Cu-Mg castings alloys using calorimetry. Mater. Char., vol. 48, pp
371–378.
Lathabai S., Lloyd P.G. (2002). The eﬀect of scandium on the microstructure, mechanical
properties and weldability of a cast Al-Mg alloy. Acta Mater., vol. 50, pp 4275–4292.
Lebyodkin M., Deschamps A., Bre´chet Y. (1997). Inﬂuence of second-phase morphology
and topology on mechanical and fracture properties of Al-Si alloys. Mater. Sci. Eng. A,
vol. 234-236, pp 481–484.
Lee J.H., Kim H.S., Won C.W., Cantor B. (2002). Eﬀect of the gap distance on the
cooling behaviour and the microstructure of indirect squeeze cast and gravity die cast 5083
wrought Al alloy. Mater. Sci. Eng. A, vol. 338, pp 182–190.
Lee M.H., Kim J.J., Kim K.H., Kim N.J., Lee S., Lee E.W. (2003). Eﬀects of HIPping
on high-cycle fatigue properties of investment cast A356 aluminum alloy. Mater. Sci.
Eng. A, vol. 340, pp 123–129.
Lee P.D., Atwood R.C., Dashwood R.J., Nagaumi H. (2001). Modeling of porosity
formation in D.C. cast aluminium-magnesium alloy. Mater. Sci. Eng. A, vol. 328, pp
213–222.
Lemaitre J., Chaboche J.L. (1988). Me´canique des mate´riaux solides. Dunod, Paris.
Liao H., Sun G. (2003). Mutual poisoning eﬀect between Sr and B in Al-Si casting alloys.
Scripta Mater., vol. 48, pp 1035–1039.
Liao H., Sun Y., Sun G. (2002). Correlation between mechanical properties and amount
of dendritic α-phase in as-cast near-eutectic Al-11.6%Si alloys modiﬁed with strontium.
Mater. Sci. Eng. A, vol. 335, pp 62–66.
Lifschitz I.M., Slyozov V.V. (1961). The kinetics of precipitation from supersaturated
solid solution. J. phys. Chem. Solids, vol. 19 n◦ 1/2, pp 35–50.
192 BIBLIOGRAPHIE
Liu G., Zhang G.J., Ding X.D., Sun J., Chen K.H. (2003). Modeling the strengthening
response to aging process of heat-treatable aluminum alloys containing plate/disc- or
rod/needle-shaped precipitates. Mater. Sci. Eng. A, vol. 344, pp 113–124.
Ludwig W., Buffie`re J.Y., Savelli S., Cloetens P. (2003). Study of the interaction of a
short fatigue crack with grain boundaries in a cast Al alloy using X-ray microtomography.
Acta Mater., vol. 51, pp 585–598.
Mahoney B.J., Stephens R.I. (1988). Fatigue and fracture toughness of Water-chilled
A356-T6 cast aluminium alloy. SAE technical paper, vol. Report No 881706.
Marioara C.D., S.J. Andersen, Jansen J., Zandbergen H.W. (2001). Atomic model
for GP-zones in a 6082 Al-Mg-Si system. Acta Mater., vol. 49, pp 321–328.
Mariora C.D., Andersen S.J., Jansen J., Zandbergen H.W. (2003). The inﬂuence of
temperature and storage time at RT on nucleation of the β” phase in a 6082 Al-Mg-Si
alloy. Acta Mater., vol. 51, pp 789–796.
Massardier V., Kerdelhue´ P., Merle P., Besson J. (1995). Experimental study of the
interaction of magnesium with the reinforcement in Al-Mg-Si alloys/α-alumina platelet
composites. Mater. Sci. Eng. A, vol. 191, pp 267–276.
Massinon D.,Constantin V. (2002). Formation me´tallurgie et de´fauts de fonderie. Mon-
tupet, Chateauroux.
Matsuda K., Teguri D., Uetani Y., Sato T., Ikeno S. (2002). Cu-segregation at the
Q’/α-Al interface in Al-Mg-Si-Cu alloy. Scripta Mater., vol. 47, pp 833–837.
Mc Evily A.J., Bao H., Ishihara S. (1999). Constitutive relation for fatigue crack growth.
Proceedings of the Seventh International Fatigue Congress, Engineering Materials Advi-
sory Services, Warley, vol. 1, pp 329–336.
McMaster F.J., Smith D.J. (2001). Predictions of fatigue crack growth in aluminium
alloy 2024 T351 using constraint factors. Int. J. of Fatigue, vol. 23, pp S93–S101.
Mergia K., Al-Hazmi F., Stewart R.J., Messoloras S. (2000). Study of the precipita-
tion kinetics in an Al-8.9 at.% Li alloy using small-angle neutron scanning. Phil. Mag.
A, vol. 80 n◦ 11, pp 2609–2628.
Merle P., Fouquet F. (1981). Coarsening of θ′ plates in an Al-Cu alloy I. Experimental
determination of mechanism. Acta Metall., vol. 29, pp 1919–1927.
Merle P., Fouquet F., Merlin J., Gobin P.F. (1976). Signiﬁcation du maximum de
durcissement apparaissant durant la pre´cipitation de θ′ dans un alliage d’aluminium a`
4% en poids de Cuivre AU4. Mater. Sci. Eng. A, vol. 26, pp 277–282.
Meyer P., Hottebart P., Malletroit P., Massinon D., Clumail F. (1994). MMC
development at Montupet : an overview. ASS Transactions, vol. 94-181, pp 653–664.
Meyer Ph., Massinon D., Guerin Ph., Wong L. (1997). Inﬂuence of microstructure on
the static and Thermal Fatigue properties of 319 alloys. Technical Report 970705, SAE
Technical Paper, Detroit, Michigan.
Miao W.F., Laughlin D.E. (1999). Precipitation hardening in aluminum alloy 6022.
Scripta Mater., vol. 40 n◦ 7, pp 873–878.
Mohanty P.S., Gruszleski J.E. (1996). Grain reﬁnement mechanisms of hypoeutectic
Al-Si alloys. Acta Mater., vol. 44 n◦ 9, pp 3749–3760.
Moizumi K., Mine K., Tezuka H., Sato T. (2002). Inﬂuence of precipitate microstruc-
tures on thermal fatigue properties of Al-Si-Mg cast alloys. Proceedings of the 8th Inter-
national Conference on Aluminium Alloys, Cambridge, UK, vol. Trans Tech Publications
396-402, pp 1371–1376.
BIBLIOGRAPHIE 193
Mondolfo L.F. (1976). Aluminium alloys, structure and properties. Butterworths, London.
Murali S., Arvind T.S., Raman K.S., Murphy K.S. (1997). Fatigue properties of sand
cast, stir cast and extruded Al-7Si-0.3Mg alloy with trace additions of Be and Mn. Mater.
Trans., vol. 38, pp 28–36.
Myhr O.R., Grong O. (2000). Modelling of non-isothermal transformations in alloys
containing a particule distribution. Acta. Mater., vol. 48, pp 1605–1615.
Myhr O.R., Grong O., Andersen S.J. (2001). Modelling of the age hardening behaviour
of Al-Mg-Si alloys. Acta. Mater., vol. 49, pp 65–75.
Nastac L. (1999). Numerical modelling of solidiﬁcation morphology and segregation patterns
in cast dendritic alloys. Acta Mater., vol. 47 n◦ 17, pp 4253–4262.
Ni H., Sun B., Jiang H., Shu D., Lin W., Ding W. (2003). Eﬀect of JDN-I ﬂux on DAS
oof A356 alloy at diﬀerent cooling rate. Mater. Sci. Eng. A, vol. 00, pp 1–5.
Nicouleau-Bourles E. (1999). Etude expe´rimentale et nume´rique du vieillissement d’un
alliage d’aluminium. Application aux culasses automobiles. The`se de doctorat de l’Ecole
Nationale Supe´rieure de Mines de Paris.
Noble B., Bray S.E. (1998). Coarsening of the δ phase in aluminium-lithium alloys. Acta
Mater., vol. 46 n◦ 17, pp 6163–6171.
Nogita K. Dahle A.K. (2003). Eﬀects of boron on eutectic modiﬁcation of hypoeutectic
Al-Si alloys. Scripta Mater., vol. 48, pp 307–313.
Norman A.F., Hyde K., Costello F., Thompson S., Birley S., Prangnell P.B.
(2003). Examination of the eﬀect of Sc on 2000 and 7000 series aluminium alloy cas-
tings : for improvements in fusion welding. Mater. Sci. Eng. A, vol. 354, pp 188–198.
Odegard J.A., Pedersen K. (1994). Fatigue properties of an A356 (AlSi7Mg) aluminium
alloy for automotive applications-fatigue life prediction. SAE technical paper, Society of
Automotive Engineers, Warrendale PA, vol. report SAE-940811, pp 25–32.
Ovono-Ovono D. (2002). Etude sur les alliages d’aluminium de fonderie (pre´cipitation et
interme´talliques). Etude bibliographique de l’Universite´ de Technologie de Compie`gne.
Park J.S., Park S.H., Lee C.S. (2002). A microstructural model for the prediction of high
cycle fatigue life. Scripta Mater., vol. 47, pp 225–229.
Patton G., Rinaldi C., Brechet Y., Lormand G., Fouge`res R. (1998). Study of
fatigue damage in 7010 aluminum alloy. Mater. Sci. Eng. A, vol. 254, pp 207–218.
Pavlou D.G. (2000). Prediction of fatigue crack growth under real stress histories. Eng.
Structures, vol. 22, pp 1707–1713.
Peruzzetto P. (1986). Calculs thermome´caniques sur une culasse Diesel Renault. Stage de
ﬁn d’e´tudes de l’Ecole Nationale Supe´rieure de Mines de Paris.
Plaza D., Asensio J., Pero-Sanz J.A., Verdeja J.I. (1998). Microstructure, a limiting
parameter for determining the engineering range of compositions for light alloys ; the
Al-Cu-Si system. Mater. Char., vol. 40, pp 145–158.
Plumtree A., Schafer S. (1986). The behaviour of short fatigue cracks. K.J. Miller, E.R.
de los Rios (Eds.), Mechanical Engineering Publications, London.
Pommier B. (2003). Methode Cyclique Directe en thermoviscoplasticite´ : Application au
calcul des culasses automobiles. The`se de doctorat de l’Ecole Polytechnique.
Poole W.J., Sæter J.A., Skjervold S., Waterloo G. (2000). A model for predicting the
eﬀect of deformation after solution treatment on the subsequent artiﬁcial aging behavior
of AA7108 alloys. Metall. Mater. Trans., vol. 31A n◦ 9, pp 2327–2338.
194 BIBLIOGRAPHIE
Powell G.W. (1994). The fractography of casting alloys. Mater. Char., vol. 33, pp 275–293.
Ratchev P., Verlinden B., De Smet P., Van Houtte P. (1998). Precipitation harde-
ning of an Al-4.2wt%Mg-0.6wt%Cu alloy. Acta. Mater., vol. 46, pp 3523–3533.
Ratke L., Voorhees P.W. (2002). Growth and coarsening, Ostwald ripening in material
processing. Springer, engineering materials, Berlin.
Rauch E.F., Gracio J.J., Barlat F., Lopes A.B., Ferreira Duarte J. (2002). Har-
dening behavior and structural evolution upon strain reversal of aluminum alloys. Scripta
Mater., vol. 46, pp 881–886.
Reed J.M., Walter M.E. (2003). Observations of serration characteristics and acoustic
emission during serrated ﬂow of an Al-Mg alloy. Mater. Sci. Eng. A, vol. 359, pp 1–10.
Reif W., Dutkiewicz J., Ciach R., Yu S., Kro´l J. (1997). Eﬀect of ageing on the
evolution of precipitates in AlSiCuMg alloys. Mater. Sci. Eng. A, vol. 234-236, pp 165–
168.
Riahi A.R., Perry T., Alpas A.T. (2003). Scuﬀering of Al-Si alloys : eﬀects of etching
condition, surface roughness and particle morphology. Mater. Sci. Eng. A, vol. 343, pp
76–81.
Ringer S.P., Hono K., Polmear I.J., Sakurai T. (1996). Nucleation of precipitates in
aged Al-Cu-Mg-(Ag) alloys with high Cu :Mg ratios. Acta Mater., vol. 44, pp 1883–1898.
Ringer S.P., Sakurai T., Polmear I.J. (1997). Origins of hardening in aged Al-Cu-Mg-
(Ag) alloys. Acta Mater., vol. 45, pp 3731–3744.
Rionttino G., Zanada A. (1998). Coupled formation of hardening particules on pre-
precipitates in an Al-Cu-Mg-Si 2014 alloy. Mater. Letters, vol. 37, pp 241–245.
Rometsch P.A., Schaffer G.B. (2002). An age hardening model for Al-7Si-Mg casting
alloys. Mater. Sci. Eng. A, vol. 325, pp 424–434.
Roy N., Samuel A.M., Samuel F.H. (1996). Porosity formation in Al-9wt%Si-3wt%Cu
alloy systems : metallographic observation. Metall. Mater. Trans., vol. 27A n◦ 2, pp
415–429.
Rylands L.M., Wilkes D.M.J., Rainforth W.M., Jones H. (1994). Coarsening of
precipitates and dispersoids in aluminium alloy matrices : a consolidation of the available
experimental data. J. Mater. Sci., vol. 29, pp 1895–1900.
Sachdev A.K. (1986). Correlating strain hardening and strain rate sensitivity to deformed
substructure in aged Al-Mg-Si alloy. Engineering Materials Advisory services Ltd, vol.
International conference of Charlottesville, Virginia, USA, pp 813–826.
Sakurai T., Eto T. (1993). Eﬀect of Cu addition on the mechanical properties of Al-Mg-Si
alloys. 3rd international conference on aluminum alloys, Kobe research and development,
vol. 43-2, pp 95–98.
Samuel A.M., Gauthier J., Samuel F.H. (1996). Microstructural aspect of the dissolution
and melting of Al2Cu phase in Al-Si alloys during solution heat treatment. Metall. Trans.,
vol. 27A, pp 1785–1798.
Samuel A.M., Samuel F.H. (1995). A metallographic study of porosity and fracture beha-
vior in relation to the tensile properties in 319.2 end chill casting. Metall. Mater. Trans.,
vol. 26A n◦ 9, pp 2359–2372.
Sankaran R., Laird C. (1974). Kinetics of growth of plate-like precipitates. Acta Mater.,
vol. 22 n◦ 8, pp 957–969.
Savelli S. (2000). Identiﬁcation des me´canismes et approche quantitative de la fatigue
d’alliages mode`les d’aluminium de moulage. The`se de doctorat de l’INSA de Lyon.
BIBLIOGRAPHIE 195
Savelli S., Buffie`re J.Y., Fouge`res R. (2000). Pore characterization in a model cast
aluminium alloy and its quantitative relation to fatigue life studied by synchrotron X-
ray microtomography. International Conference on Aluminium Alloys, Charlottesville,
Virginia USA. Mater. Sci. Forum, vol. 331, pp 197–202.
Schueller R.D., Wawner F.E. (1994). Strenghening potential of the cubic σ precipitate
in Al-Cu-Mg-Si alloys. J. of Mater. Sci., vol. 29, pp 239–249.
Sehitoglu H., Qing X., Smith T., Maier H.J., Allison J.A. (2000). Stress-strain
response of a cast 319-T6 aluminum using thermomechanical loading. Metall. Mater.
Trans., vol. 31A n◦ 1, pp 139–151.
Seniw M.E., Conley J.G., Fine M.E. (2000). The eﬀect of microscopic inclusion locations
and silicon segregation on lifetimes of aluminium alloy A356 castings. Mater. Sci. Eng.
A, vol. 285, pp 43–48.
Seniw M.E., Fine M.E., Chen E.Y., Meshii M., Gray J. (1997). Relation of defect
size and location to fatigue failure in Al alloy A356 cast specimens. Proceedings of the
conference on high cycle fatigue of structural materials, TMS, Warrendale, PA. AIME,
pp 371–379.
Serriere M., Gandin C.A., Gautier E., Archambault P., Dehmas M. (2002). Mo-
deling of precipitation coupled with thermodynamic calculations. Proceedings of the 8th
International Conference of Cast Aluminum Alloys, Cambridge, UK, Trans Tech Publi-
cations, Mater. Sci. Forum, vol. 396-402, pp 747–752.
Shackelford J.F. (1992). Introduction to materials science for engineers. Macmillan
Publishers, 3rd edition, USA.
Shah D., Altstetter C. (1976). Quantitative transmission electron microscopy of systems
with precipitates. Mater. Sci. Eng. A, vol. 26, pp 175–183.
Shang H.X., H.J. Ding (1996). Low cycle fatigue stress-strain relation model of cyclic
hardening or cyclic softening materials. Eng. Frac. Mech., vol. 54, pp 1–9.
Shih T.-S., Chung Q.-Y. (2003). Fatigue of as-extruded 7005 aluminum alloy. Mater. Sci.
Eng. A, vol. 00, pp 1–12.
Sigworth G.K. (1983). Theoretical and practical aspects of the modiﬁcation of Al-Si alloys.
AFS Trans., vol. 66, pp 7–16.
Skallerud B., Iveland T., Ha¨rkegard G. (1993). Fatigue life assessment of aluminum
alloys with casting defects. Eng. Fracture Mech., vol. 44, pp 857–874.
Skallerud B., Larsen P.K. (1989). A uniaxial cyclic plasticity model including transient
material behavior. Fatigue Eng. Mater. Struct., vol. 12, pp 611–625.
Smith G.W. (1998). Precipitation kinetics in an air-cooled aluminum alloy : a comparison of
scanning and isothermal calorimetry measurement methods. Thermochimica Acta, vol.
313, pp 27–36.
Srivatsan T.S., Kolar D., Magnusen P. (2002). The cyclic fatigue and ﬁnal fracture
behaviour of aluminum alloy 2524. Mater. Design, vol. 23, pp 129–139.
Stanzl-Tschegg S.E., Mayer H. (2001). Fatigue and fatigue crack growth of aluminium
alloys at very high numbers of cycles. Int. J. of Fatigue, vol. 23, pp S231–S237.
Starink M.J., Wang P., Sinclair I., Gregson P.J. (1999). Microstructure and stren-
ghening of Al-Li-Cu-Mg alloys and MMCS : II. Modelling of yield strengh. Acta Mater.,
vol. 47, pp 3855–3868.
Starink M.J., Zahra A.M. (1998). β′ and β precipitation in an Al-Mg alloy studied by
DSC and TEM. Acta. Mater., vol. 46-10, pp 3381–3397.
196 BIBLIOGRAPHIE
Stephens R.I., Berns H.D., Chernenkoff R.A., Indig R.L., Koh S.K., Lingenfel-
ser D.J., Mitchell M.R., Testin R.A., Wigant C.C. (1988). Low cycle fatigue
of A356-T6 cast aluminum alloy-A Round-Robin program. SAE technical paper, vol.
881701.
Stephens R.I., Koh S.K. (1988). Improvements in empirical representation of A356-T6
alloy Round-Robin low cycle fatigue data. SAE technical paper, vol. 881702.
Stephens R.I., Mahoney B.J., Fossman R.G. (1988). Low cycle fatigue of A356-T6 cast
aluminum alloy wheels. SAE technical paper, vol. 881707.
Stoichev N., Petrov K., Yaneva S., Kovachev P., Tzvetanova N. (2002). Micro-
structural development in Al-Si microcrystalline alloys. Mater. Sci. Eng. A, vol. 337, pp
12–16.
Stolarz J., Madelaine-Dupuich O., Magnin T. (2001). Microstructural factors of low
cycle fatigue damage in two-phase Al-Si alloys. Mater. Sci. Eng. A, vol. 299, pp 275–286.
Suresh S. (1998). Fatigue of materials, 2nd edition. MIT, Cambridge University Press,
Boston.
Tanaka K., Akiniwa Y., Shimizu K., Kimura H., Adachi S. (2000). Fatigue thresholds
of discontinuously reinforced aluminum alloy correlated to tensile strength. Int. J. of
Fatigue, vol. 22, pp 431–439.
Taylor G. I. (1938). Plastic strain in metals. J. Inst. Metals, vol. 62, pp 307–324.
Thomas G. (1961). The aging characteristics of aluminum alloys. J. of the Inst. of metals,
vol. 90, pp 57–63.
Tian B. (2003). Ageing eﬀect on serrated ﬂow in Al-Mg alloy. Mater. Sci. Eng. A, vol. 349,
pp 272–278.
Ting C.H. (1991). A model for the long-life fatigue behaviour of small notches. Ph.D.
Dissertation, University of Illinois at Urbana-Champaign.
Tiryakioglu M., Campbell J. (2003). On macrohardness testing of Al-7wt%Si-Mg alloys,
I. Geometrical and mechanical aspects II. An evaluation of models for hardness-yield
strength relationships. Mater. Sci. Eng. A, vol. 361, pp 232–239 et 240–248.
Tiryakioglu M., Campbell J., Staley J.T. (2003). The inﬂuence of structural integrity
on the tensile deformation of cast Al-7wt%Si-0.6wt%Mg alloys. Scripta Mater., vol. 49,
pp 873–878.
Underwood E.E. (1970). Quantitative stereology. Addison-Wesley Publishing Co., Reading,
MA.
Van De Langkruis J., Kool W.H., Sellars C.M., Van Der Winden M.R., Van Der
Zwaag S. (2001). The eﬀects of β, β′ and β′′ precipitates in a homogenised AA6063
alloy on the hot deformability and the peak hardness. Mater. Sci. Eng. A, vol. 299, pp
105–115.
Velasco E., Colas R., Valtierra S., Mojica J.F. (1995). A model for thermal fatigue
in an aluminum casting alloy. Int. J. of Fatigue, vol. 17-6, pp 399–406.
Veldman N.L.M., Dahle A.K, St. John D.H., Arnberg L. (2001). Dendrite coherency
of Al-Si-Cu alloys. Metall. Mater. Trans., vol. 32A n◦ 1, pp 147–155.
Venkateswarlu K., Das S.K., Chakraborty M., Murty B.S. (2003). Inﬂuence of
thermo-mechanical treatment of Al-5Ti master alloy on its grain reﬁning performance
on aluminium. Mater. Sci. Eng. A, vol. 351, pp 237–243.
Verdier M., Bley F., Jancek M., Livet F., Simon J.P., Bre´chet Y. (1997). Charac-
terization of dislocation structures and internal stresses in Al-Mg alloys during recovery
by synchrotron radiation. Mater. Sci. Eng. A, vol. 234-236, pp 258–262.
BIBLIOGRAPHIE 197
Verdu C., Cercueil H., Communal S., Sainfort P., Fouge`res R. (1996). Microstruc-
tural aspects of the damage mechanisms of cast Al-7Si-Mg alloys. Mater. Sci. Forum, vol.
217-222, pp 1449–1454.
Vietz J.T., Polmear I.J. (1966). The inﬂuence of small additions of silver on the ageing
of aluminium alloys : observations on Al-Cu-Mg alloys. J. of the Inst. of Metals, vol.
944, pp 410–419.
Visvanatha S.K., Straznicky P.V., Hewitt R.L. (2000). Inﬂuence of strain estimation
methods on life predictions using the local strain approach. Int. J. of Fatigue, vol. 22, pp
675–681.
Wagner C. (1961). Theorie des Alterrung Von Niederschla¨gen Durch Umlo¨sen Ostwald
Reifung. Z. Elektrochem, vol. 65(7/8), pp 581–591.
Wang H.-R., Gao Y.-L., Ye Y.-F., Min G.-H., Chen Y., Teng X.-Y. (2003). Crystal-
lization kinetics of an amorphous Zr-Cu-Ni alloy : calculation of the activation energy.
J. of Alloys and Compounds, vol. 353, pp 200–206.
Wang J., He S., Sun B., Li K., SHU D., Zhou Y. (2002). Eﬀects of melt thermal
treatment on hypoeutectic Al-Si alloys. Mater. Sci. Eng. A, vol. 338, pp 101–107.
Wang Q.G. (1997). Microstructure and tensile fracture behavior of Al-Si-Mg casting alloys.
Ph.D. thesis, University of Queensland, Brisbane, Australia.
Wang Q.G., Apelian D., Lados D.A. (2001a). Fatigue behaviour of A356-T6 aluminum
cast alloys. Part I. Eﬀect of casting defects. J. of Light Metals, vol. 1, pp 73–84.
Wang Q.G., Apelian D., Lados D.A. (2001b). Fatigue behaviour of A356/357 aluminum
cast alloys. Part II. Eﬀect of microstructural constituents. J. of Light Metals, vol. 1, pp
85–97.
Wang Q.G., Davidson C.J. (2001). Solidiﬁcation and precipitation behavior of Al-Si-Mg
casting alloys. J. Mater. Sci., vol. 36-3, pp 739–750.
Wang R.Y., Lu W.H., Hogan L.M. (1999). Growth morphology of primary silicon in cast
Al-Si alloys and the mechanism of concentric growth. J. of Crystal Growth, vol. 207, pp
43–54.
Wen W., Morris J.G. (2003). An investigation of serrated yielding in 5000 series aluminum
alloys. Mater. Sci. Eng. A, vol. 354, pp 279–285.
Wigant C.C., Stephens R.I. (1987). Low cycle fatigue of A356-T6 cast aluminum alloy.
Society of Automotive Engineers, Warrendale PA, vol. Report No 870096.
Wolverton C. (2001). Crystal structure and stability of complex precipitate phases in Al-
Cu-Mg-(Si) and Al-Zn-Mg alloys. Acta Mater., vol. 49, pp 3129–3142.
Yao J.-Y., Edwards G.A., Graham D.A. (1996). Precipitation and age-hardening in
Al-Si-Cu-Mg-Fe casting alloys. Mater. Sci. Forum, vol. 217-222, pp 777–782.
Yao J.Y., Graham D.A., Rinderer B., Couper M.J. (2001). A TEM study of precipi-
tation in Al-Mg-Si alloys. Micron, vol. 32, pp 865–870.
Zhang X.P., Li J.C., Wang C.H., Mai Y.W. (2002). Prediction of short fatigue crack
propagation by characterization of both plasticity and roughness induced crack closure.
Int. J. of Fatigue, vol. 24, pp 529–536.
Zhen L., Kang S.B. (1997). The eﬀect of pre-aging on microstructure and tensile properties
of Al-Mg-Si alloys. Scripta Mater., vol. 36-10, pp 1089–1094.
Zhen L., Kang S.B. (1998). DSC analyses of the precipitation behavior of two Al-Mg-Si
alloys naturally aged for diﬀerent times. Mater. Letters, vol. 37, pp 349–353.
198 BIBLIOGRAPHIE
Annexe -A-
Observations microstructurales
A.1 Thermogrammes de DSC
Fig. A.1 – Thermogrammes de l’AS10G F a` 3 vitesses de balayage diﬀerentes.
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Fig. A.2 – Thermogrammes de l’AS10G T4 a` 4 vitesses de balayage diﬀerentes.
Fig. A.3 – Thermogrammes de l’AS7G T4 a` 4 vitesses de balayage diﬀerentes.
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Fig. A.4 – Thermogrammes de l’AS7G T7 a` 3 vitesses de balayage diﬀerentes.
Fig. A.5 – Thermogrammes de l’AS7UG F a` 3 vitesses de balayage diﬀerentes.
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Fig. A.6 – Thermogrammes de l’AS7UG T4 a` 4 vitesses de balayage diﬀerentes.
Fig. A.7 – Thermogrammes de l’AS7UG T7 a` 3 vitesses de balayage diﬀerentes.
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A.2 Observations de la pre´cipitation au MET
Les ﬁgures pre´sente´es ci-apre`s ont e´te´ re´alise´s a` l’UTC et a` l’ECP sous des tensions de
120kV, de manie`re a` avoir suﬃsemment de distance focale pour pouvoir tilter de ± 30◦. Voici
comment elles se re´partissent :
– AS7U3G T5 : 100h a` 20, 100, 175, 200, 250 et 320◦C (ﬁgure A.8) ;
– AS7G T7 : 0, 50, 100 et 300 heures a` 180◦C (ﬁgures A.9 a` A.13 ; 50, 100, 300 heures a`
200◦C (ﬁgures A.14 a` A.20) ;
– AS10G T7 : 0, 50, 100, 300 et 600 heures a` 200◦C (ﬁgures A.21 a` A.26) ;
– AS7UG T7 : (ﬁgures A.27 a` A.29).
Fig. A.8 – Cliche´s MET de l’AS7U3 pour 100h a` (a) 20, (b) 100, (c) 175, (d) 200, (e) 250
et (f) 320◦C .
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Fig. A.9 – Cliche´s MET de l’AS7G T7.
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Fig. A.10 – Cliche´s MET de l’AS7G T7, suite.
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Fig. A.11 – Cliche´s MET de l’AS7G T7 + 50h a` 180◦C .
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Fig. A.12 – Cliche´s MET de l’AS7G T7 + 100h a` 180◦C .
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Fig. A.13 – Cliche´s MET de l’AS7G T7 + 300h a` 180◦C .
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Fig. A.14 – Cliche´s MET de l’AS7G T7 + 50h a` 200◦C .
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Fig. A.15 – Cliche´s MET de l’AS7G T7 + 50h a` 200◦C , suite.
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Fig. A.16 – Cliche´s MET de l’AS7G T7 + 50h a` 200◦C , suite.
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Fig. A.17 – Cliche´s MET de l’AS7G T7 + 100h a` 200◦C .
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Fig. A.18 – Cliche´s MET de l’AS7G T7 + 100h a` 200◦C , suite.
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Fig. A.19 – Cliche´s MET de l’AS7G T7 + 300h a` 200◦C .
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Fig. A.20 – Cliche´s MET de l’AS7G T7 + 300h a` 200◦C , suite.
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Fig. A.21 – Cliche´s MET de l’AS10G T7.
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Fig. A.22 – Cliche´s MET de l’AS10G T7 + 50h a` 200◦C .
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Fig. A.23 – Cliche´s MET de l’AS10G T7 + 100h a` 200◦C .
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Fig. A.24 – Cliche´s MET de l’AS10G T7 + 100h a` 200◦C , suite.
220 ANNEXE A
Fig. A.25 – Cliche´s MET de l’AS10G T7 + 300h a` 200◦C .
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Fig. A.26 – Cliche´s MET de l’AS10G T7 + 600h a` 200◦C .
222 ANNEXE A
Fig. A.27 – Cliche´s MET de l’AS7UG T7, pre´cipite´s Q.
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Fig. A.28 – Cliche´s MET de l’AS7UG T7, pre´cipite´s β′′.
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Fig. A.29 – Cliche´s MET de l’AS7UG T7, pre´cipite´s β′′.
Annexe -B-
Mise en forme de la culasse
Les images qui suivent sont issues du site de production de culasses de Montupet a` Nogent
sur Oise et permettent de suivre le processus de mise en forme de la culasse.
(a) (b)
Fig. B.1 – (a) Vue d’un four a` gaz pour la fusion des e´le´ments de l’alliage (b) aluminium
liquide sortant du four.
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(a) (b)
Fig. B.2 – (a) Bullage d’azote dans l’aluminium liquide pour e´liminer l’hydroge`ne (b)
e´cre´mage de l’oxyde qui se forme a` la surface de l’aluminium liquide.
(a)
(b)
Fig. B.3 – (a) Vue d’un noyau en sable et re´sine permettant la mise en forme des conduits
internes de la culasse (b) Coule´e de l’aluminium liquide dans le moule.
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(a)
(b)
Fig. B.4 – (a) Vue du noyau positionne´ dans une matrice qui sera place´e dans le moule (b)
Vue de la culasse en sortie de moule avec les masselottes.
(a)
(b)
Fig. B.5 – Test d’e´tanche´¨ıte´ de la culasse (a) dans l’air (b) dans l’eau.
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Fig. B.6 – Solution technique apporte´e aux proble`mes de rupture par fatigue thermome´-
canique : insert me´tallique faisant oﬃce de crack stopper. Apre`s usinage de la face feu, il ne
reste que les quatre bords releve´s inse´re´s entre les sie`ges de soupapes, dans les pontets.
